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Avec tout ce que je sais, on pourrait faire un livre… Il est vrai qu’avec tout ce que 
je ne sais pas, on pourrait en faire une bibliothèque. 
Sacha Guitry 
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L’évolution des besoins en électronique de puissance de plus en plus exigeants a eu 
comme effet l’apparition de nouveaux matériaux dans le domaine du génie électrique. A 
l’heure actuelle, le matériau semi-conducteur le plus répandu dans l’industrie électronique 
reste le silicium. Dans certaines applications, notamment celles de l’électronique de 
puissance nécessitant de forts courants, tensions et/ou températures, le silicium atteint ses 
limites, motivant ainsi des recherches à l’échelle mondiale sur d’autres matériaux capables 
d’améliorer les performances des systèmes électriques. 
Parmi ces composants grand gap, le carbure de Silicium (SiC) présente une alternative 
très intéressante pour les composants de puissance forte tension/fort courant, mais son 
successeur à base diamant promet des performances multipliées par un facteur 100. Pour 
pouvoir bénéficier du gain apporté par le diamant, tous les constituants du module de 
puissance doivent supporter une montée en température supérieure à 200°C. 
Pour arriver à l’émergence d’une industrie autour du diamant il est nécessaire de fédérer 
les compétences nécessaires à l’étude de toutes les étapes du processus de fabrication et 
d’utilisation. Le programme de recherche DIAMONIX auquel est rattachée cette thèse 
s’inscrit dans cette démarche en regroupant plusieurs universitaires et industriels. Toujours 
confrontés à des impératifs de gain de poids et de volume, tout en satisfaisant à de 
nouvelles exigences technologiques et esthétiques, un objectif majeur des industriels est de 
développer une intégration et une compacité de plus en plus forte des composants de 
structure. Le concept de packaging fait appel à de nombreux matériaux parmi lesquels les 
polymères sont fortement représentés que ce soit en tant qu’éléments structuraux ou agents 
d’étanchéité et de protection 
Nos travaux de recherche sont plus spécifiquement axés sur la définition et la 
qualification de matériaux polymères capables de garantir l’intégrité des fonctions 
physiques de modules de puissance en environnement thermo-oxydatif imposé par la puce 
en diamant. Elle concerne l’étude en durabilité (stabilité thermique) de candidats 
polymères à retenir pour le boîtier de protection dont l’objectif est de protéger 
l’interrupteur de l’environnement extérieur. 
Le présent mémoire a été divisé en trois chapitres distincts. 
Le premier expose tout d’abord le contexte technologique de l’étude et met en évidence 






localiser la problématique au sein de la chaîne de traction ferroviaire et ainsi d’exposer les 
contraintes à la montée en température du module de puissance à base de diamant. La 
seconde partie de ce chapitre présente un état de l’art général sur les vieillissements 
thermo-oxydatifs des polymères et des conséquences de la dégradation thermique sur leurs 
propriétés, suivi d’une revue bibliographique sur la morphologie et la cristallinité des 
polymères, qui en plus du cahier des charges, aboutira au choix de plusieurs grades de 
matériaux. 
Le deuxième chapitre présente les différentes techniques expérimentales utilisées dans 
cette étude pour la caractérisation des propriétés thermiques et physico-chimiques des 
polymères. Dans un second temps, ce chapitre développe la caractérisation à l’état de 
réception des six matériaux retenus pour le boîtier de protection : deux polyimides 
amorphes, deux polyaryléthercétones et enfin deux polyimides semi-cristallins. Ces 
derniers nécessiteront une phase de recuit pour leur permettre de cristalliser avant 
utilisation. 
Le troisième chapitre collecte les analyses et interprétations sur l’évolution des 
propriétés thermo-mécaniques et physico-chimiques des six grades de matériaux exposés à 
trois isothermes de vieillissement sous air. Le premier isotherme de 200°C correspond aux 
exigences du cahier des charges. Les deux autres températures, 230 et 290°C, sont choisies 
afin d’accélérer le vieillissement thermique pour en dégager les tendances 
comportementales. 
La dernière partie de cette thèse sera l’occasion de dresser un bilan de nos différents 
résultats afin d’expliquer et justifier le choix des matériaux retenus. 
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PARTIE 1  : CONTEXTE TECHNOLOGIQUE ET POSITION DU 
PROBLEME 
1. INTRODUCTION 
Tout d’abord, il convient d’exposer le contexte technologique de l’étude et de mettre en 
évidence les enjeux industriels des secteurs militaire et ferroviaire. 
L’objet du chapitre est de localiser la problématique au sein de la chaîne de traction et ainsi 
d’exposer les contraintes à la montée en température du module de puissance. 
Dans une dernière partie, les différentes briques du packaging (architecture du module de 
puissance) seront développées. 
2. L’ELECTRONIQUE DE PUISSANCE HAUTE TEMPERATURE 
2. 1. Les enjeux de la haute température 
La grande majorité des secteurs industriels est aujourd’hui confrontée à des enjeux 
économiques et technologiques très importants. La montée en tension et en température 
des systèmes électriques apparaît aujourd’hui comme l’un des enjeux majeurs de 
l’électronique de puissance du futur. 
La volonté de vouloir intégrer les systèmes de puissance nécessite donc l’augmentation de 
la densité volumique de puissance du système, impliquant de réduire le nombre de 
composants, d’améliorer leur rendement mais aussi d’augmenter les contraintes 
thermiques, électriques et la rapidité de commutation imposées à chaque interrupteur. 
Aujourd’hui, dans les secteurs ferroviaire, aéronautique et militaire, le matériau le plus 
répandu comme semi-conducteur est le silicium. Les étapes technologiques de fabrication 
des composants silicium sont totalement maîtrisées menant à des composants fiables pour 
des tensions jusqu’à 6,5 kV et des températures de 150°C. 
Les besoins en électronique de puissance, de plus en plus exigeants, nécessitant des 
performances au-delà des capacités du silicium ont motivé des recherches à l’échelle 
mondiale sur d’autres matériaux capables d’améliorer les rendements de ces systèmes 





électriques. De nouveaux matériaux ont fait leur apparition et notamment la famille des 
semi-conducteurs à large bande d’énergie interdite (dits matériaux à grands gaps). 
Un matériau semi-conducteur possède une bande interdite suffisamment petite pour que 
des électrons de la bande de valence puissent facilement rejoindre la bande de conduction. 
Dans le cas des conducteurs (métaux), la bande de conduction et la bande de valence se 
chevauchent, les électrons peuvent passer directement d’une bande à l’autre. Dans les 
semi-conducteurs, ces deux bandes sont séparées par une bande interdite appelée gap. La 
différence entre un isolant et un semi-conducteur est la largeur de la bande interdite, plus 
cette valeur est grande et moins les électrons peuvent passer de la bande de valence à la 
bande de conduction. En d’autres termes, les électrons ne circulent pas dans le solide. 
2. 2. Les composants grands gaps 
Développé depuis une quinzaine d’année, le carbure de silicium (SiC) est l’un des 
matériaux à large bande interdite dont les remarquables propriétés physiques permettent 
aux composants de puissance d’atteindre des gammes de températures de jonction (TJ) et 
de tensions étendues au-delà des limites imposées par la filière silicium. 
En effet, le carbure de silicium est capable de fonctionner théoriquement à des 
températures supérieures à 500°C et de supporter des densités de courant trois à quatre fois 
plus élevées que le silicium. 
Par ailleurs sa conductivité thermique trois fois plus élevée et son champ de claquage huit 
fois plus élevé que ceux du silicium sont des atouts incontestables pour l’obtention de 
composants haute tension et haute température. 
De tous les semi-conducteurs à grand gap, le carbure de silicium reste aujourd’hui le plus 
avancé sur le plan de sa technologie. En effet, des composants sont disponibles 
commercialement pour des tensions de 1200 V pour les applications sur les véhicules 
hybrides par exemple. 
 
Pour aller vers des domaines d’utilisation toujours plus sévères en termes de température, 
de densité de courant et de tension, une alternative au carbure de silicium pourrait venir de 
composants à base de diamant. En effet, le diamant possède une combinaison unique de 
propriétés qui le rend prometteur pour des applications haute tension et courant. Le 
diamant supporte des températures au-delà des 300°C et se distingue par une excellente 
stabilité mécanique et des propriétés physico-chimiques intéressantes (excellente 





conductivité thermique, très faible coefficient de dilatation, conductivité électrique faible, 
résistance aux produits chimiques, etc.). Le Tableau I-1 regroupe les principales 
caractéristiques des matériaux à grand gap et notamment le diamant. 
 





Silicium (Si) 150 200 1,1 
Carbure de Silicium (SiC) 450 2000 3,26 
Nitrure de Gallium (GaN) 130 3300 3,29 
Diamant 2000 à 2200 5600 5,45 
Tableau I-1 : Composants électroniques et leurs principales caractéristiques. 
Ce nouveau matériau devrait permettre des sauts technologiques pour les applications 
hautes températures et/ou hautes tensions. Le programme de recherche DIAMONIX, dans 
le cadre duquel cette thèse s’inscrit, s’intéresse à l’élaboration du composant diamant 
monocristallin mais aussi à sa mise en œuvre et à la confection d’un packaging haute 
température dédié. 
3. LE PROJET DIAMONIX 
Pour arriver à l’émergence d’une industrie autour du diamant il est nécessaire de fédérer 
les compétences nécessaires à l’étude de toutes les étapes du processus de fabrication et 
d’utilisation afin de créer une filière matériau qui permettra d’avoir une indépendance sur 
les approvisionnements. 
Les différents lots de travail sont nombreux et ont nécessité le partenariat de plusieurs 
laboratoires et industriels. Par exemple, la fabrication d’un composant diamant se fait en 
plusieurs étapes, elles sont détaillées ci-après. 
Une première étape, le polissage, consiste à enlever les défauts de la structure du diamant 
brut et obtenir ainsi un meilleur état de surface pour l’exploitation du composant. 





Dans un second temps, vient l’étape de croissance épitaxique à l’issue de laquelle un 
substrat sous forme de film de diamant monocristallin est obtenu par croissance des 
couches à partir d’un substrat brut. 
Afin d’obtenir une bonne qualité électronique du substrat, le dopage au bore ou au 
phosphore par implantation de ce film permet d’augmenter la mobilité des électrons. 
La métallisation des contacts diamant permet ensuite d’améliorer la résistivité électrique 
du composant selon les métallisations choisies. Le substrat obtenu est gravé au moyen d’un 
faisceau d’électrons pour créer les chemins de contact. 
La dernière étape de travail, dans laquelle s’inscrit l’étude, scindée en deux parties (métaux 
et polymères), concerne le choix et les essais des matériaux du packaging à haute 
température. 
 
Cette avancée technologique considérable sur un domaine encore largement non exploité 
au niveau mondial intéresse les industriels de l’aéronautique, du militaire et du ferroviaire. 
Dans le cadre du projet DIAMONIX, il est ressorti deux segments de marché où sont 
envisagées des applications faisant intervenir des composants à base de diamant. Ces deux 
segments de marché sont le secteur Transport Ferroviaire à travers la société Alstom 
Transport SA et le secteur Militaire avec le Groupe Nexter et la DGA (Direction Générale 
de l’Armement). 
Pour chaque secteur d’activité, la description et les caractéristiques souhaitées des 
différentes applications seront détaillées. 
4. APPLICATION AU DOMAINE MILITAIRE 
Le contexte du secteur militaire, en mutation depuis des années du fait de l’évolution et de 
l’émergence de nouvelles menaces pour les états (terrorisme, guerres au milieu des civils, 
etc.), nécessite de penser à des innovations pour répondre à de nouveaux besoins. 
Cette évolution au niveau défense peut être réalisée soit par une augmentation de la 
puissance de feu soit par des dispositifs de défense plus efficaces. Dans les deux cas bon 
nombre d’idées novatrices sont à base d’impulsion électrique de haute puissance. 
Actuellement, les barrières à la mise en place de tels dispositifs sont le volume trop 
important et l’efficacité insuffisante des composants électriques actuels. Or des 
composants à base de diamant pourraient résoudre ces problèmes. 





Ainsi pour le secteur militaire, les applications envisagées où interviendraient les 
composants à base de diamant sont les canons à rail et les micro-ondes fortes puissances 
(MFP). 
Le canon à rail fait partie de la famille des armes EM (ElectroMagnétiques). Il travaille sur 
des énergies impulsionnelles. Les enjeux ici sont l’amélioration des performances de la 
défense antiaérienne. Le canon à rail est un accélérateur de projectiles dont les 
caractéristiques de puissance sont les hautes tensions et les fortes énergies. A titre 
d’exemple, ses armes peuvent être utilisées pour la protection de zone de courte portée 
contre des cibles aériennes rapides telles que des drones ou des missiles de croisière. 
Les Micro-Ondes Fortes Puissances font aussi parties de la famille des armes EM. Ceux 
sont des sources de rayonnement EM impulsionnelles Ultra Large Bande qui servent à 
neutraliser de façon non létale et à distance et/ou à travers les murs des équipements 
électroniques comme des systèmes de communication, des calculateurs ou des 
déclencheurs explosifs. A titre d’exemple, les MFP peuvent être utilisés comme des 
systèmes de protection de zone courte à moyenne portée ou comme des systèmes 
déployables permettant d’agresser un bâtiment. 
Les performances générales souhaitées à ces applications sont : 
- Tension de 12 kV et une fréquence de commutation de 5 Hz ; 
- Fonctionnement sous une température de -75°C à 125°C ; 
- Durée de vie 10 ans. 
5. APPLICATION AU DOMAINE FERROVIAIRE 
5. 1. L’interrupteur dans la chaîne de traction 
Actuellement, la plupart des locomotives sont équipées d’une chaîne de traction électrique 
représentée par le schéma (Figure I-1). 






Figure I-1 : Locomotive et chaîne de traction électrique. 
La chaîne de traction est composée d’une succession de plusieurs organes élémentaires liés 
essentiellement à la distribution de l’énergie électrique utilisée ou alimentation, à son 
captage et à sa conversion en énergie mécanique. Les éléments qui la composent sont les 
suivants : 
- Un dispositif de captage du courant qui peut s’effectuer : 
o Soit par la caténaire : la fonction captage est assurée par un bras articulé 
installé en toiture et appelé pantographe. 
o Soit par un conducteur latéral appelé 3ème rail le long de la voie. Dans ce 
cas, le captage est fait par plusieurs frotteurs à ressorts situés sur les 
flancs du train en partie basse (c’est le cas du métro). 
- Un appareil de protection, le disjoncteur, pour la protection haute tension, 
lequel assure la coupure du circuit de puissance en cas de défaut électrique 
important (surintensité). 
- Un ou plusieurs convertisseurs d’énergie électrique qui assurent la conversion 
de l’énergie électrique et dont le fonctionnement sera évoqué plus loin. 
- Un ou plusieurs moteurs de traction qui transforment le courant électrique en 
action mécanique appliquée aux roues. 
Convertisseur
Roue













- Un groupe auxiliaire (AUX) qui sert à alimenter en courant les différentes 
rames constitutives du train : éclairage, prises de courant, climatisation,…. 
La conversion de l’énergie électrique est assurée par le convertisseur de puissance, son 
fonctionnement est détaillé ci-dessous. 
5. 2. Le convertisseur de puissance 
Le convertisseur de puissance (Figure I-2), dispositif à base de semi-conducteurs de 
puissance, transforme donc l’énergie électrique captée en une énergie électrique variable 
en amplitude et en fréquence afin de piloter les moteurs. Ces dispositifs ont pour rôle de 
modifier la forme de la tension ou du courant à l’entrée afin de la rendre utilisable par le 
moteur. Par exemple, si l’alimentation est en tension alternative, le premier convertisseur 
appelé redresseur va transformer le signal en tension continue. Le second appelé onduleur 
va, par un découpage approprié de la tension continue du redresseur, reconstituer une 
tension moyenne de forme sinusoïdale aux bornes des phases du stator. Cette tension 
alternative triphasée variable permet de régler le couple et la vitesse des moteurs 
asynchrones de traction. 
 
Figure I-2 : Schéma du convertisseur de puissance. 
Quelle que soit sa fonction, l’onduleur est constitué des éléments suivants : 
- De plusieurs modules de puissance, les éléments de base du convertisseur ; 
- D'allumeurs qui commandent les composants ; 
- De capacités ; 
- De busbars qui permettent l'acheminement du courant aux modules ; 
- D’un refroidisseur. 
 





La finalité recherchée aujourd’hui est de pouvoir réaliser un gain de puissance considérable 
sur l’ensemble de la chaîne de traction et de pouvoir repenser toute l’architecture de la 
chaîne de conversion de l’énergie pour atteindre le niveau d’intégration suffisant 
permettant de créer le design des trains futurs. De ces tendances d’évolution, les besoins 
industriels qui ressortent pour le transport ferroviaire sont : 
- Une augmentation des températures de fonctionnement des convertisseurs de 
puissance (250°C) afin de pouvoir éventuellement les intégrer au moteur ; 
- Une augmentation des fréquences de commutation de 2 kHz à >15 kHz ; 
- De commuter une tension de 10 kV ; 
- Une diminution du poids/volume du convertisseur ; 
- Le respect des normes ferroviaires et environnementales ; 
- Une durée de vie de l’appareil de 20 ans sans démontage. 
 
Ainsi l’introduction de composants à base de diamant devra permettre de diminuer 
globalement le coût de la fonction complète « chaîne de traction », de réduire son poids et 
son encombrement et de justifier d’une meilleure fiabilité de celle-ci. 
Pour le secteur ferroviaire, l’utilisation des composants à base de diamant concerne 
l’ensemble des convertisseurs de puissance embarqués « nouvelle génération ». 
6. LE PACKAGING 
6. 1. Le module de puissance 
La Figure I-3 présente les différents éléments du packaging d’un composant. 
 
 
Figure I-3 : Packaging élémentaire actuel. 





L’élément de base du module est l’interrupteur ; son nom provient de la fonction 
électronique qu’il assure. 
Ces interrupteurs sont constitués de puces semi-conductrices, type transistor et diode. Ces 
puces semi-conductrices sont les éléments actifs d’un module de puissance. Elles sont 
constituées, d’une part d’un matériau semi-conducteur dont l’épaisseur est de quelques 
centaines de micromètres et d’autre part de deux métallisations de quelques micromètres 
d’épaisseur. Les puces sont reportées sur un substrat céramique électriquement isolant à 
grande conductibilité thermique métallisé (AlN). Une première métallisation sur la face 
arrière permet le report de la puce sur le substrat et une deuxième sur la face avant permet 
les connections électriques (fils de bonding). Une couche de passivation isolante recouvre 
la face supérieure de la puce pour l’isolation électrique et la protection des métallisations. 
Le vernis de passivation diminue les risques de rupture diélectrique et limite les courants 
de fuite de surface de la puce. 
Dans le cas d’un assemblage pressé symétriquement par rapport au plan médian horizontal, 
les fils de connexion sont remplacés par des inserts (bumps) pour réaliser la liaison 
électrique. 
L’assemblage est lié par brasage à une semelle (cuivre ou AlSiC) pour véhiculer la chaleur 
vers un système de refroidissement. 
Un gel diélectrique isolant recouvre les composants et le tout est protégé de 
l’environnement extérieur par un boîtier polymère. 
La commutation électrique produit un flux de chaleur (perte) véhiculé à travers la puce 
vers l’extérieur du packaging et ainsi vers le système de refroidissement (Figure I-4). 
 
 



















Le composant silicium actuel, de par les puissances électriques, libère par effet joule un 
fort flux calorifique. Sa température de jonction, température au niveau de la puce, est de 
150°C et sa température d’environnement (TA) est estimée à 105°C. 
L’avantage des composants diamant réside en particulier dans leur capacité à fonctionner à 
haute température, leur température de jonction TJ est généralement supérieure à 200°C en 
continu et peut atteindre 300°C en pointe. La température d’environnement varie entre 
200°C (température potentielle supportée par le boîtier de protection) et 300°C 
(température vue par le vernis). Le packaging des composants va devoir s’adapter à cette 
nouvelle contrainte.  
Les candidats potentiels comme protection des composants contre l’environnement 
extérieur sont soumis à de nombreuses contraintes thermiques, mécaniques et diélectriques. 
Le projet DIAMONIX doit permettre de proposer des solutions pour une partie du 
packaging en termes de choix des matériaux et d’identification de leurs comportements 
mécaniques, thermiques et électriques en service. Une répartition a été opérée dès le début 
du projet. Les fils de bonding, brasures et les solutions de report ont été traités lors de la 
thèse de Sabeur Msolli [Msolli-2011]. Notre travail a été orienté sur le dimensionnement 
d’une protection environnementale efficace par la mise en place d’un boîtier. Pour des 
raisons de compromis coût – efficacité – poids, cette protection se doit d’être assurée par 
des matériaux polymères en remplacement des solutions céramiques utilisées il y a 
quelques décennies sur les applications militaires. 
6. 2. Le packaging boîtier 
Actuellement les matériaux utilisés pour le boîtier sont validés pour des températures 
d’ambiance de 80°C avec une température de jonction à 150°C. Le packaging existant doit 
s’adapter à cette montée en température. Pour répondre au cahier des charges ferroviaire et 
militaire, les matériaux du packaging doivent ainsi conserver leurs propriétés sur une large 
gamme de température. En effet, les chaînes de traction ferroviaire peuvent dans certains 
cas (Russie, Norvège…) être stockées à des températures allant jusqu’à -50°C. Pour 
l’utilisation d’un interrupteur de puissance pour des applications militaires, la température 
minimale d’utilisation demandée est de -75°C. 
Les candidats polymères à retenir doivent présenter une grande stabilité thermique, une 
forte tenue structurale et une résistance aux chocs mécaniques jusqu’ à des températures de 
200°C en continu et de 250°C en « pointe ». 





Selon les exigences ferroviaires, les candidats polymères devront présenter une bonne 
rigidité diélectrique et une résistance au cheminement (CTI) selon la norme CEI60112. Les 
valeurs imposées par les exigences ferroviaires sont regroupées dans le Tableau I-2. 
De plus, les matériaux sélectionnés devront répondre aux normes « feux fumées ». Les 
matériaux commerciaux sont testés suivant les normes NFF16101 et 16102 et sont notés en 
fonction de leur aptitude à s’enflammer, à contribuer au démarrage et à la propagation 
d’une flamme. 
Propriétés thermiques 
Température maximale d'utilisation °C 250 
Propriétés électriques 
Rigidité électrique
(pour une épaisseur de 3 mm) kV.mm
-1 >10 
Comparative Tracking Index (CTI) V >150 
Tableau I-2 : Cahier des charges du boîtier de protection. 
Pour satisfaire les impératifs d’éco-conception (recyclabilité notamment) de nos 
partenaires industriels, notre étude du boîtier polymère s’orientera vers les matériaux 
thermoplastiques. De plus, pour des raisons de disponibilité de matière et de coût, le 
matériau devra être un matériau commercial. 
  





PARTIE 2  : CONTEXTE SCIENTIFIQUE ET CHOIX DES 
MATERIAUX 
Les objectifs de ce travail sont l’identification des meilleures formulations pour le boîtier 
de protection capables de satisfaire aux conditions environnementales imposées par 
l’application en mettant la durabilité au centre de la problématique scientifique. De plus, 
nous pouvons être amenés à choisir des formulations amorphes ou semi-cristallines. Le 
polymère semi-cristallin est caractérisé par un taux de cristallinité qui dépend fortement de 
son histoire thermique et donc des conditions de mise en œuvre utilisées pour fabriquer la 
pièce. 
Dans cette logique, la bibliographie proposée se scinde en trois parties : tout d’abord une 
étude générale sur les vieillissements thermo-oxydatifs suivi d’une revue sur les 
cristallisations primaire et secondaire et pour finir une approche sur l’établissement de 
relations structure-propriétés, qui en sus du cahier des charges, aboutira au choix de 
plusieurs grades de matériaux. 
1. VIEILLISSEMENT THERMO-OXYDATIF 
Un matériau exposé trop longtemps à une température ou à une atmosphère subit des 
phénomènes de dégradation thermique. Le vieillissement thermique signifie tout 
phénomène traduisant une évolution lente et irréversible des propriétés du matériau. 
Le vieillissement thermique peut faire intervenir des phénomènes purement physiques 
(dégazages, migration de plastifiants, évolution de la morphologie), ou des phénomènes 
chimiques. Ces phénomènes affectent la structure chimique moléculaire des polymères. 
Les effets de la dégradation thermique sont nombreux et varient fortement en fonction du 
polymère et des conditions de vieillissement [Turi-1997]. 
Les causes du vieillissement des matériaux polymères peuvent être divisées en deux 
classes selon le mécanisme mis en jeu : vieillissement physique et vieillissement chimique. 
1. 1. Vieillissement physique 
Le vieillissement physique englobe les phénomènes dans lesquels la structure chimique des 
macromolécules et autres constituants du matériau polymère n’est pas modifiée. Il englobe 
les phénomènes de vieillissement sous contrainte mécanique, les phénomènes de relaxation 





et les phénomènes liés aux transferts de masse comme l’absorption ou la diffusion des 
molécules (présence d’adjuvants). 
1. 1. 1. Modification de la morphologie 
Le vieillissement physique interne est uniquement lié à des causes internes au matériau 
(mobilité moléculaire) qui se trouve dans un état thermodynamiquement instable au terme 
de sa mise en œuvre. Le vieillissement résulte alors d’une évolution qui sera d’autant plus 
rapide que la température est élevée et d’autant plus faible que l’histoire thermique en fin 
de mise en œuvre aura permis au matériau d’atteindre l’état de stabilité. 
1. 1. 2. Perte d’adjuvants 
Les polymères contiennent souvent des substances organiques de faible masse moléculaire. 
Ses substances peuvent sous l’effet de la température migrer plus ou moins lentement hors 
du matériau. La perte de plastifiants par migration peut concerner des quantités 
relativement importantes donc affecter de façon non négligeable les propriétés du matériau. 
La vitesse de migration d’un plastifiant est en raison inverse de sa tension de vapeur, qui 
est elle-même liée à la masse molaire [Verdu-1980]. L’évaporation de plastifiants entraîne 
une diminution de l’allongement à la rupture et une augmentation de la température de 
transition vitreuse et du module de Young. Les molécules du plastifiant se trouvant à la 
surface peuvent s’évaporer dans l’atmosphère de par leur faible tension de surface, d’où 
l’existence d’un gradient de concentration dans l’épaisseur du matériau. L’apparition de ce 
gradient entraîne la diffusion du plastifiant de l’intérieur vers la surface. Ce mécanisme 
aboutit à la disparition progressive du plastifiant. Lorsque les adjuvants sont de petites 
molécules, la migration hors du polymère est plus rapide. La vitesse de perte de plastifiant 
dépend essentiellement de l’épaisseur du matériau, de la température et de la structure du 
plastifiant [Marcilla-2004]. 
1. 2. Vieillissement chimique par thermo-oxydation 
Le vieillissement chimique se superpose souvent au vieillissement physique et les deux 
phénomènes interfèrent [Verdu-1984]. 
La dégradation chimique par effet thermique ou thermo-oxydation s’accompagne de 
modifications sur les propriétés mécaniques du polymère et ses températures 
caractéristiques. 





Les principaux effets irréversibles d’une exposition prolongée à la température sont 
l’oxydation en surface, la scission de chaînes et une réticulation entre les groupements 
chimiques. 
1. 2. 1. L’oxydation superficielle 
Ce phénomène de thermo-oxydation s’accompagne généralement d’un changement de 
couleur en surface du polymère [Tsotsi-1995]. Dans le cas des espèces aromatiques, la 
coloration est très sensible à de très faibles taux d’avancement du vieillissement. 
L’oxydation surfacique causée par une diffusion de l’oxygène de l’air au sein du polymère 
entraîne la formation d’une couche oxydée ou TOL (Thin Oxidized Layer) [Hilaire-1991]. 
Deux types de processus, de réactions peuvent affecter la taille et l’architecture des 
macromolécules : les coupures appelées « dégradation » et les soudures appelées 
« réticulation ». Ces processus se produisent en des sites répartis aléatoirement le long des 
chaînes. 
Les grandeurs couramment utilisées pour caractériser les polymères linéaires sont les 
masses molaires moyennes en nombre Mn et en poids Mw, sachant que l’indice de 
polymolécularité IP = Mw/Mn caractérise la largeur de la distribution des masses molaires. 
Les modifications de masse molaire peuvent être identifiées par chromatographie sur gel 
perméable (Gel Permeation Chromatography). 
1. 2. 2. Scissions de chaînes 
Un premier effet possible est la scission ou coupure des chaînes moléculaires. 
Contrairement au cas précédent, ce phénomène peut exister sous atmosphère inerte ou 
oxydante et conduit à la baisse de la stabilité thermique (température de transition vitreuse) 
et des propriétés mécaniques du polymère. 
Les coupures statistiques de chaînes peuvent apparaître au niveau des liaisons les moins 
énergétiques ou les plus disposées à être dégradées selon leurs positions dans la chaîne, 
notamment aux extrémités. Il est généralement admis que la dégradation du polymère 
commence toujours par une rupture de liaison (scission primaire). Cette rupture résulte 
d’un apport d’énergie (chimique, mécanique, thermique) à la macromolécule. Lorsque 
cette énergie est concentrée sur cette liaison et qu’elle lui est supérieure, la rupture est 
effective. Ces coupures de chaînes provoquent une diminution de la masse moléculaire 
moyenne Mn dans le cas des polymères linéaires, pour les polymères tridimensionnels une 





diminution du taux de réticulation. Les coupures de chaînes affectent considérablement les 
propriétés mécaniques du matériau [Verdu-1980]. 
1. 2. 3. Réticulation 
Le processus de réticulation des thermodurcissables et thermoplastiques est caractérisé par 
la formation de ponts covalents entre les segments de chaînes voisines qui réduit la 
souplesse du matériau, son aptitude à l’allongement et le rend plus cassant. Dans le cas de 
polymères linéaires de taux de réticulation modérés, la réticulation se traduit par 
l’apparition de chaînes plus ramifiées et de masse moléculaire plus élevée que les chaînes 
initiales. Le polymère perd partiellement sa solubilité. 
La mobilité des macromolécules, facilitée par la température du vieillissement thermique, 
permet une réorganisation des unités structurelles et une réticulation complémentaire. Le 
vieillissement thermique peut permettre une sur-réticulation par des réactions de 
réticulations secondaires qui ont lieu au niveau des groupements latéraux, les propriétés 
mécaniques et thermiques du matériau augmentent. Ces recombinaisons couplées avec des 
réarrangements moléculaires aboutissent à la formation d’un résidu chimique 
thermiquement plus stable. Ce résidu aurait une structure chimique complexe, fortement 
insaturée et cyclique. 
La réticulation est souvent accompagnée d’une scission de chaîne d'unités structurelles. 
Les deux phénomènes entraînent soit un effet bénéfique en permettant une sur-réticulation 
radicalaire, soit dégradant par oxydation. 
La majorité des effets détaillés précédemment s’accompagnent d’une perte de masse. 
1. 2. 4. Perte de masse 
Verdu note que la majorité des processus de dégradation s’accompagne de dégagement 
gazeux et qu’il est donc possible d’utiliser des critères gravimétriques pour réaliser un 
classement des stabilités [Verdu-1984]. 
Il est délicat de tirer des conclusions sur les mécanismes de thermo-dégradation seulement 
à partir de données gravimétriques. Néanmoins, la majorité des études de la littérature 
utilisent les techniques gravimétriques afin d'expliquer les mécanismes de vieillissement 
thermique. Les auteurs comparent la stabilité thermique, soit de différents polymères, soit 
du même produit sous différentes conditions. 





Teston ainsi que Colin, entre autres, ont également montré que les vitesses de perte de 
masse sont liées à l’atmosphère de vieillissement. En effet, les pertes de masse sous vide 
sont très faibles comparées à celles sous air ou sous oxygène [Teston-2000] [Colin-2000]. 
1. 3. Les conséquences de la dégradation thermique sur les 
propriétés 
Les scissions de chaînes s’accompagnent généralement de pertes de masse mais aussi 
d'importantes chutes du degré de réticulation, du module d'élasticité et de la température de 
transition vitreuse [Pogany-1969]. 
1. 3. 1. Influences sur les propriétés mécaniques et la température de 
transition vitreuse 
Au cours du vieillissement, de nombreux phénomènes susceptibles d’avoir lieu peuvent 
modifier les propriétés mécaniques. Dans le cas des résines époxydes-amines, Buch note 
une forte influence de l'environnement gazeux (air ou vide primaire) sur l'évolution de la 
température de transition vitreuse. [Buch-2000a] 
La dégradation des coupures de chaînes se traduit par une diminution de la température de 
transition vitreuse mais également une diminution de la mobilité (forte influence sur la 
relaxation ). 
Différentes études de caractérisation mécanique cherchent à quantifier la dégradation 
thermique en suivant les propriétés du matériau au cours du vieillissement. Néanmoins, 
certains auteurs estiment que la mesure de la température de transition vitreuse n’est pas un 
bon indicateur de la dégradation thermique car elle ne donne accès qu'à une information 
instantanée de l'état du réseau qui a subi, à la fois, des scissions mais aussi des 
recombinaisons et de la sur-réticulation [Tsotsis-1995]. La recombinaison peut même faire 
croître initialement certaines propriétés (Ec, Tg ,…) du polymère [Tsotsis-1999]. 
Hilaire observe notamment une augmentation de la transition vitreuse au cours du 
vieillissement thermique d'une résine polyimide et l'attribue à la post-réticulation et à 
l'élimination des structures les plus souples du réseau [Hilaire-1991]. Dans ce cas-là, 
l'action de la réorganisation moléculaire et de la sur-réticulation a ainsi dépassé l'action de 
la scission des chaînes. 





1. 3. 2. Effets sur la température de fusion 
L’augmentation de la température de fusion est liée à l’épaississement des lamelles 
cristallites provoquées par un phénomène de cristallisation. Des modifications 
morphologiques peuvent se produire spontanément dans le cas d’un vieillissement 
purement physique (par exemple un phénomène de recuit comme évoqué ci-dessus). Elles 
sont également rendues possibles dans le cas du vieillissement de polymères semi-
cristallins exposés au-dessus de la température de transition vitreuse de la phase amorphe. 
Dans cette plage de température, les segments libérés par les actes de coupures de chaînes 
par oxydation ont assez de mobilité pour intégrer la phase cristalline. Les lamelles 
s’épaississent, ce qui entraîne une élévation de la température de fusion, les deux grandeurs 
étant reliées par la loi de Gibbs Thompson détaillée par la suite. La température de fusion 
peut diminuer suite à la création de défauts dans la phase amorphe ou dans la phase 
cristalline. 
2. GENERALITES ET CRISTALLINITE DES POLYMERES 
2. 1. Généralités sur la morphologie des polymères 
2. 1. 1. Les polymères amorphes 
Lors du refroidissement d'un polymère amorphe, il existe une température particulière        
-nommée température de transition vitreuse Tg- pour laquelle sont observés un changement 
du coefficient d’expansion , de la capacité calorifique, du module d’élasticité et de la 
viscosité. De part et d'autre de cette température correspondant à la transition vitreuse, le 
matériau est soit caoutchoutique (T>Tg) soit vitreux (T<Tg). 
Un polymère amorphe à l’état vitreux est un solide constitué de chaînes macromoléculaires 
enchevêtrées, imbriquées de façon complexe, leur comportement dépend de la température. 
Les chaînes macromoléculaires se replient progressivement et s’inscrivent dans une sphère 
appelée pelote statistique. Plus les chaînes sont longues et plus la probabilité 
d’enchevêtrement est forte. 
Dans l'état vitreux, les polymères ne sont pas dans un état d'équilibre. Les polymères 
vitreux ont un volume spécifique, une enthalpie et une entropie plus grandes que celles 
correspondant à l’état d’équilibre. En effet, les vitesses de refroidissement ne permettent 
pas les réarrangements structuraux nécessaires à l'établissement de l'équilibre. 





Les polymères sont donc dans un état instable et évoluent lentement vers l’équilibre. Ainsi, 
les propriétés du matériau vont donc évoluer dans le temps : ce phénomène est appelé 
relaxation physique. 
Au-dessus de Tg, le mouvement d’une chaîne quelconque est gêné par la présence de ses 
voisines. Ces contraintes ont reçu le nom d’enchevêtrements. Les enchevêtrements forment 
un réseau temporaire dont l’influence sur la rhéologie du matériau est fonction de la 
température et du temps ou de la vitesse de sollicitation. A haute température, leur durée de 
vie est brève et le polymère est un fluide viscoélastique qui pourra être mis en forme par 
extrusion ou injection. Lorsque la température décroît, les enchevêtrements sont plus 
persistants et le comportement est alors de type caoutchoutique. 
Pour ces matériaux amorphes, la température maximale d’utilisation à l’état solide doit 
donc correspondre à une température inférieure à la température de transition vitreuse. 
Si certaines polymères sont totalement amorphes à l’état solide, de nombreux autres, en 
revanche, ont la faculté de cristalliser. Pour constituer des cristaux, les chaînes 
macromoléculaires doivent a priori présenter une rigoureuse régularité dans leur structure 
moléculaire, puis dans leur structure conformationnelle. 
La deuxième famille de polymères porte le nom de polymères semi-cristallins car ils ne 
peuvent pas totalement cristalliser. 
2. 1. 2. Les polymères semi-cristallins 
Un solide semi-cristallin est caractérisé par une température de transition vitreuse Tg qui 
concerne uniquement la mise en mouvements conformationnels de segments de chaînes 
contenus dans les zones amorphes et d’une température de fusion Tf attribuée aux zones 
cristallines. 
La structure de la chaîne macromoléculaire de certains polymères permet une organisation 
locale sous forme de structures cristallines lors du refroidissement depuis l’état fondu, 
appelée cristallisation primaire. Le polymère semi-cristallin est caractérisé par un taux de 
cristallinité qui dépend fortement de son histoire thermique et donc des conditions de mise 
en œuvre utilisées pour fabriquer la pièce. 
La régularité de la structure moléculaire est une condition nécessaire mais pas suffisante 
pour qu’un polymère cristallise correctement. Il faut également que la cinétique de 
cristallisation ne soit pas trop lente. Ainsi des polymères capables de cristalliser peuvent 
être trempés à l’état amorphe si la vitesse de refroidissement est suffisamment importante. 





Le processus de cristallisation implique, en réalité, trois niveaux d’organisations des 
polymères. 
- A l’échelle moléculaire, sur quelques angströms, la structure chimique va 
définir des types de réseaux cristallins et des dimensions de maille. 
A la température de fusion d’équilibre Tf, les polymères semi-cristallins adopte une 
conformation en zig-zag régulier. Il s’agit du zig-zag planaire ou en hélice en l’absence ou 
en présence de groupements encombrants (Figure I-5). 
 
Figure I-5 : Conformation en zig-zag [Gourgues-2006]. 
En règle générale, tous les défauts dans la chaîne (irrégularité des enchaînements, 
ramifications, copolymérisation à arrangement aléatoire, etc.) sont défavorables à la 
cristallisation. 
- La lamelle cristalline correspondant à l’état d’association supérieur. Elle est 
constituée d’alignements (ou conformations) de segments de chaînes 
macromoléculaires. La structure la plus courante est la lamelle à chaînes 
repliées (Figure I-6). 
 
Figure I-6 : Structure semi-cristalline : chaînes repliées, chaînes amorphes 
[Gourgues-2006]. 





L’épaisseur d’une lamelle, notée lc, est de quelques nanomètres. Les macromolécules sont 
orientées quasi-perpendiculairement à la surface des lamelles et peuvent se replier ou sortir 
du cristal. Les lamelles sont généralement alignées de façon plus ou moins régulière et 
séparées par une épaisseur de phase amorphe, notée la. Des techniques de diffusion des 
rayons X aux petits angles (SAXS) sont couramment utilisées pour caractériser ces 
lamelles cristallines. La fusion dépend principalement du passé thermique du matériau. 
- A l’échelle moléculaire, la structure chimique va définir des types de réseaux 
cristallins et des dimensions de maille (Figure I-7). 
 
Figure I-7 : Schéma d’un sphérolite [Hoffman-1976]. 
Les sphérolites consistent principalement en structures lamellaires qui croissent de façon 
radiale à partir d’un point de départ central. Le point de départ peut être un germe 
individuel du polymère lui-même ou un agent tel qu’une impureté, un agent nucléant, une 
charge ou une surface externe. L’espace entre les lamelles des sphérolites est formé de la 
fraction du polymère qui n’arrive pas à cristalliser (phase amorphe) et parfois des lamelles 
cristallisées pendant la cristallisation secondaire (expliquée ci-dessous). 
Enfin, les superstructures (sphérolites) s’organisent au sein de l’ensemble de l’échantillon. 
2. 2. Cristallinité des polymères 
Ces morphologies résultant de phénomènes cinétiques, des modèles ont été proposés afin 
de prédire la morphologie et la vitesse de formation. De ce fait, la connaissance des 
cinétiques les plus élémentaires (germination et croissance) est nécessaire. 





2. 2. 1. Cinétique globale de cristallisation 
Dans un même sphérolite, certaines chaînes cristallines sortent de la lamelle cristalline, 
traversent la phase amorphe pour revenir dans une autre lamelle. De la même manière, 
elles peuvent quitter un sphérolite pour en rejoindre un autre. La création d’une telle 
interphase entre sphérolites est responsable des propriétés mécaniques du matériau. 
Les théories cinétiques globales de cristallisation considèrent une répartition uniforme de 
germes potentiels, dans un liquide surfondu de dimension infinie. Ces germes sont 
caractérisés par une densité de présence N0 et une probabilité d’activation par unité de 
temps (fréquence d’activation), pour que l’un de ces germes devienne une entité cristalline 
en croissance. Ces entités ont une forme imposée (sphères dans l’espace, disques dans les 
plans parallèles) et croissent toutes à la même vitesse G (Figure I-8). 
 
 
Figure I-8 : Structure et morphologie des polymères cristallisés [Painter-1994]. 
La théorie d’Avrami, largement utilisée pour décrire la cinétique globale de cristallisation, 
introduit le coefficient n, défini par la géométrie de croissance et le type de germination. 
Le paramètre k(T) dépend de la géométrie de croissance, de la vitesse de croissance et du 
nombre de germes activés par unité de volume. Le taux de cristallinité χ peut alors être 
exprimé en fonction du temps et pour une température de cristallisation donnée : 
χሺܶ, ݐሻ ൌ 1 െ ݁ݔ݌ሾെ݇ሺݐሻ כ ݐ௡ሿ 
 





Elle permet de suivre l’évolution du taux de cristallinité en fonction du temps à une 
température de cristallisation isotherme donnée, lorsque n est connu. Cette valeur nous 
informe sur la géométrie des morphologies obtenues tels les sphérolites. 
La vitesse de cristallisation dépend de la vitesse de formation de germes (qui doivent avoir 
une taille suffisante pour permettre leur croissance) et aussi de la vitesse de croissance des 
lamelles à partir de ces germes. L’étude de la cinétique de cristallisation concerne la 
mesure du taux de cristallinité pendant le temps nécessaire pour que le polymère cristallise 
entièrement, à température constante appelée température de cristallisation isotherme. Les 
mesures de cinétique de cristallisation par microscopie optique permettent l’obtention des 
vitesses de croissance des lamelles cristallines G(T). Lors de la formation de domaines 
cristallites trop petits pour être observés en microscopie optique, seule l’analyse 
enthalpique différentielle permet de suivre la cinétique de cristallisation par mesure de 
l’enthalpie libérée. Les méthodes spectroscopiques (infrarouge, rayons X) font apparaître 
respectivement des bandes d’absorption et des pics distincts, spécifiques de la phase 
cristalline et de la phase amorphe. 
2. 2. 2. Germination 
Pour qu’un germe cristallin perdure il faut que sa croissance, son enthalpie libre diminue. 
Cette enthalpie se décompose en un terme surfacique (favorable à la création de l’interface 
solide/liquide) et un terme volumique (favorable à la création de la phase solide). Pour que 
l’enthalpie libre diminue, le terme volumique doit dominer sur le terme surfacique, et ceci 
est possible seulement à partir d’une taille critique du germe. 
La germination est dite homogène quand les germes sont constitués à partir du polymère 
fondu. Au contraire, une germination est dite hétérogène quand le germe se forme à la 
surface d’un agent extérieur ou d’un cristal du même polymère. Le germe peut être de trois 
types selon l’endroit où il est déposé : il est dit primaire quand le germe croît sans le 
support ; secondaire quand le germe est déposé sur la surface du substrat et tertiaire quand 
le germe est déposé sur une « marche » du substrat (Figure I-9). 
 
 






Figure I-9 : Types de germes cristallins : (a) primaire, (b) secondaire, et (c) tertiaire. 
Une fois le germe primaire formé, la croissance s’effectue par dépôts successifs de chaînes 
sous forme de blocs parallélépipédiques sur les surfaces latérales du germe initial qui 
constituent les surfaces de croissance du cristal. 
2. 2. 3. Croissance 
La théorie de Lauritzen-Hoffman décrit la croissance des cristaux à l’échelle 
macroscopique. Celle-ci se fait par les dépôts successifs des segments de chaînes sur le 
front de croissance cristallin. Ce phénomène est régi par la vitesse i de dépôt des germes 
secondaires sur le front de croissance et par la vitesse g de finition de la couche. 
En fonction de ses paramètres, il existe trois régimes de croissance (Figure I-10) : 
- Régime I : La vitesse de finition g est beaucoup plus grande que la vitesse de 
dépôt des germes i (g>>i). Le dépôt des germes tertiaires est dominant et la 
croissance se fait de façon ordonnée en complétant une couche du front de 
cristallisation à la fois. Dans ce cas, la vitesse de croissance des lamelles est 
proportionnelle à la vitesse de dépôt. Ce régime est présent aux températures 
élevées (faible surfusion) 
- Régime II : La vitesse de finition est comparable à la vitesse de dépôt des 
germes. Dans ce cas, il n’y a pas un type de germination dominant. Ce régime 
est typique des températures de fusion intermédiaire 
- Régime III : A des températures de cristallisation faibles, la surfusion est très 
élevée et par conséquent la vitesse de dépôt est très élevée (i>>g). La croissance 
se fait par le dépôt des germes secondaires sur le front de croissance. La vitesse 
de croissance est à nouveau imposée par la vitesse de dépôt. 
 






Figure I-10 : Croissance des lamelles cristallines : (a) Régime I, (b) Régime II et (c) 
Régime III. 
2. 3. Influence des paramètres moléculaires sur la cristallisation 
Mis à part les conditions thermiques, la cristallisation dépend également de l’architecture 
moléculaire du polymère. L’augmentation de la masse molaire est un facteur de 
ralentissement de la diffusion des macromolécules dans le fondu dû à l’augmentation de la 
viscosité. 
Pour cristalliser, un polymère doit conserver suffisamment de mobilité pour atteindre l’état 
cristallin avant de passer à l’état vitreux lors du refroidissement. Etant donné que les temps 
de relaxation des polymères à l’état fondu sont élevés par rapport à ceux de petites 
molécules ou des atomes, leur vitesse de cristallisation est souvent très faible et devient 
effectivement nulle lorsque la température est en dessous de la transition vitreuse. 
Le type de repliements de la chaîne polymère dépend également de sa flexibilité. Ainsi les 
polymères à chaînes semi-rigides, caractérisés par la présence dans leur structure chimique 
de blocs rigides, nécessitent des dépenses énergétiques importantes pour former des 
repliements serrés. L’étude de la cristallisation de ce type de polymères est un sujet qui 
suscite encore de nombreuses questions. Généralement la cristallinité de ces polymères est 
faible par rapport au polyéthylène qui avoisine les 50%. 
En effet, certains polymères, d’entropie favorable à une cristallisation, développent une 
morphologie amorphe de par la présence de groupements rigides qui empêchent la 
formation de cristallites. 
Lors de l’analyse par calorimétrie différentielle à balayage, le polymère solide amorphe 
présente un pic exothermique lors de la montée en température. Ce phénomène de 
recristallisation apparaît pour certains polymères semi-cristallins qui ont été trempés 
(refroidis très rapidement depuis l’état fondu). La cristallinité dépend de la vitesse et du 
temps de refroidissement. Plus la vitesse de refroidissement est rapide et le temps court et 





plus la température de recristallisation Tr est basse, ce qui engendre des cristallites formées 
moins parfaites et/ou une plus faible fraction de chaînes recristallisées. 
Notons que de nombreuses études de la cinétique de cristallisation de polymères à chaînes 
semi-rigides, en utilisant le modèle d’Avrami, mettent en évidence une déviation entre le 
modèle et l’expérience aux longs temps de cristallisation. Ces observations sont 
généralement attribuées aux limitations de ce modèle, par exemple l’invariance de la forme 
des entités croissantes, l’invariance de la vitesse de croissance radiale et l’absence de 
cristallisation secondaire qui se déroule derrière le front de propagation des cristaux. 
2. 4. La cristallisation secondaire 
La cristallisation secondaire est décrite comme un processus lent qui se produit dans les 
régions interlamellaires et/ou à l’intérieur des sphérolites (Figure I-11). Les hypothèses sur 
le mécanisme de cristallisation secondaire sont fortement controversées. 
Certains auteurs [Alizedeh-1999] [Marand-2000] utilisent le terme de cristallisation 
secondaire pour décrire les polymères présentant plusieurs pics de fusion susceptibles 
d’évoluer avec la température et le temps de recuit. 
La cristallisation secondaire peut être de deux types : soit une cristallisation des 
macromolécules amorphes, soit une perfection des cristaux des molécules initialement peu 
cristallines. Mais dans la plupart des cas les deux processus interfèrent. 
En général, ce sont souvent les portions de chaînes macromoléculaires moins parfaites 
(portions porteuses de branchements ou de terminaisons) qui sont incluses dans cette 
cristallisation secondaire. Les lamelles issues de la cristallisation primaire servent de germe 
pour la cristallisation secondaire. L’orientation de ces deux types de lamelles peut donc 
être différente. 
 











Dans le premier type de cristallisation secondaire, les multiples pics de fusion s’expliquent 
par la présence de cristaux moins épais qui s’insèrent entre les piles de lamelles primaires 
constituées de cristaux plus épais [Wang-1999] [Verma-1996]. De ce fait, les cristaux de 
plus faible épaisseur fondent en premier à plus basse température. Ces cristaux seraient 
alors incapables de se réorganiser en cristaux plus parfaits fondant à plus haute 
température. Dans ce cas, le pic de fusion finale est principalement associé aux cristaux les 
plus épais formés durant la cristallisation initiale ou primaire. Il est souvent montré que le 
nombre de pics de fusion dépend des conditions expérimentales de cristallisation [Wang-
1999]. Néanmoins, le fait que les pics de fusion soient également affectés par les 
conditions de mesures (vitesse de chauffe) rend ce modèle controversé. De plus, aucune 
preuve directe de la présence de plusieurs populations de cristaux pour le cas des 
homopolymères cristallisés de façon isotherme n’a encore été apportée à notre 
connaissance. 
Le deuxième modèle évoque le mécanisme de fusion-recristallisation [Amalou-2006]. 
Selon ce modèle, les cristaux imparfaits produits à basse température de cristallisation 
peuvent fondre et recristalliser pour former des cristaux de meilleure qualité qui fondraient 
alors à plus haute température. Pour expliquer l’origine de la réorganisation des cristaux à 
haute température, on évoque parfois la présence d’un processus de désenchevêtrement des 
chaînes macromoléculaires à haute température et de relaxation des phases amorphes 
interlamellaires [Ivanov-1999]. 
Parfois, ce processus de réorganisation des cristaux est évoqué dans la littérature 
uniquement pour interpréter l’origine des derniers pics de fusion, tandis que le premier pic 
endothermique est attribué à la fusion des cristaux les moins épais présents initialement 
dans la structure cristalline [Fougnies-1997]. Cette combinaison des deux modèles évoqués 
pour interpréter l’origine du comportement de fusion multiple, caractéristique des 
polymères à chaînes semi-rigides, témoigne du manque de résultats concluant en faveur de 
l’un ou l’autre de ces deux modèles. 
3. PRESENTATION DES FAMILLES ET CHOIX DES MATERIAUX 
Le critère le plus restrictif pour le boîtier de protection étant la température, une sélection a 
été faite sur les polymères techniques possédant un haut niveau de propriétés 
thermomécaniques et des températures caractéristiques supérieures à 200°C. 





Nous avons présenté sur la Figure I-12 la pyramide des matériaux polymères utilisables 
pour des températures supérieures à 200°C. Ce sont des matériaux polymères techniques 
qui possèdent un haut niveau de propriétés thermomécaniques mais la liste des candidats 
potentiels pour une utilisation à des températures supérieures à 250°C est courte. 
 
Figure I-12 : Répartition des matériaux en fonction de leur température.  
Les températures de fusion du PolyButylèneTéréphtalate (PBT) et du 
PolyEthylèneTéréphtalate (PET) étant en dessous ou proche de 250°C, ils ne seront pas 
étudiés par la suite. 
Le PolySulfure de Phénylène (PPS) a montré [Gros-2010] lors d’un vieillissement 
thermique à 250°C des réactions de ramification intermoléculaire similaire à une réaction 
de réticulation sur les cycles benzènes para-substitués modifiés en benzènes 1, 2, 4 tri-
substitués, qui conduit pour des temps modérés de vieillissement, à une augmentation de la 
température de transition vitreuse, de la température de fusion ainsi qu’une forte 
augmentation du taux de cristallinité  puis à une dégradation du matériau aux temps longs. 
Il reste cependant un bon candidat pour des applications industrielles avec des 
températures d’environnement inférieures à 200°C. 
Concernant le PolyAmideImide (PAI), le niveau d’absorption d’eau est connu pour être 
problématique de par l’hydrolyse des fonctions amides [Wu-2006]. La cause rédhibitoire 
pour une utilisation à haute température est l’apparition de l’effet pop-corn après prise 
d’humidité potentielle dans les zones de stockage des modules de puissance. En effet, 





Charlas [Charlas-2009] a montré, après chauffage, un gonflement d’échantillons de PAI 
vieillis en humidité relative. Ce problème serait induit par la présence d’eau au cœur de 
l’échantillon. Lors de la rampe en température, cette eau passe à l’état de vapeur au-delà de 
100°C. Or, la pression de vapeur est croissante avec la température. La diffusion au travers 
de la matrice ne permet pas d’éviter sa divergence et le matériau est alors déformé de 
manière irréversible. 
Les candidats potentiels restants sont la famille des PolyImides (PI) (les 
NewThermoplasticPolyImide (NTPI), le PolyétherImide (PEI), le PolyImide (PI)) et la 
famille des PolyArylEtherCetone (PAEK). 
 
La suite du chapitre présente l’identification des grades les mieux adaptés aux exigences en 
service dans les familles des PolyImides (PI) et des PolyArylEtherCetone (PAEK) 
supportée par une revue bibliographique sur les deux types de familles.  
3. 1. Les PolyImides 
3. 1. 1. Généralités sur les PolyImides 
Les polyimides représentent une famille très intéressante de polymères thermostables en 
forte croissance depuis les années 60. Leur résistance mécanique est si grande que ces 
matériaux remplacent souvent le verre et les métaux comme l’acier dans des applications 
industrielles très exigeantes (électronique, électricité,…). 
Les principales caractéristiques des polyimides sont leur résistance thermique, chimique et 
mécanique. Ils ont aussi un faible coefficient de friction, une bonne stabilité 
dimensionnelle et une excellente résistance aux solvants ainsi qu’aux agressions 
extérieures [Talon-2009]. 
Les polyimides sont une des familles de polymères les plus complexes composés des 
polyimides linéaires et des polyimides réticulables mais tous sont caractérisés par le groupe 
fonctionnel imide représenté (Figure I-13). 
 
Figure I-13 : Groupe fonctionnel du polyimide. 





3. 1. 2. Les PolyImides réticulables par réaction d’addition 
Les polyimides thermodurcissables par l’intermédiaire de réaction d’addition sont les 
résines de faible masse molaire contenant des groupes imides [Bourban-2004]. Ces 
polyimides sont terminés par des extrémités réactives (maléimide, norbornène,…) qui sont 
capables de polymériser sous l’action de la température. Les polybismaléimides et les 
polyimides PMR [Marais-1999] appartiennent aux polyimides réticulables. Ces polyimides 
proposés sous forme de préimprégnés ne seront pas étudiés par la suite. 
3. 1. 3. Les PolyImides linéaires 
Les polyimides linéaires sont synthétisés en deux étapes comme le montre la Figure I-14. 
D’une part la synthèse de l’acide polyamique (APA) et d’autre part la conversion de l’APA 
en polyimide, cette deuxième étape est l’imidisation. 
 
Figure I-14 : Synthèse des PolyImides. 
L’acide polyamique (ou diacide) est obtenu par polycondensation à température ambiante 
et dans un solvant polaire de deux monomères : un dianhydride et une diamine. L’acide 
polyamique est soluble et fusible. Les solvants les plus couramment utilisés sont le          
N-methyl-2-pyrrolidone (NMP) et le N-dimethylformamide (DMF). 
Dans un deuxième temps l’APA est déshydraté en utilisant soit un procédé de conversion 
thermique (entre 150°C et 300°C) pour former le polyimide final insoluble et infusible, soit 
un procédé de conversion chimique. La conversion thermique consiste à opérer une 





déshydratation et une cyclisation de l’acide polyamique vers une structure polyimide. Il y a 
disparition des liaisons N-H présentes dans l’acide polyamique et formation des liaisons  
C-N des cycles hétérocycles imides. 
La conversion chimique est l’immersion de l’APA dans une solution avec un agent 
déshydratant (anhydride acétique) ou un catalyseur basique (pyridine). Après plusieurs 
heures la réaction d’imidisation est ainsi achevée, le polyimide final est créé. 
a . Les PolyImides linéaires classiques 
Le polyimide de type 1 comporte de bonnes propriétés mécaniques et électriques, une 
bonne stabilité dimensionnelle et une bonne résistance à l’usure dans un domaine 
d’utilisation allant de la cryogénie à 480°C. Les plus connus sont le Kapton (Figure I-15) 
ou le Vespel TD, tous deux de la société Dupont de Nemours, obtenus sous la forme de 
film à partir d’une solution [Dunson-2000]. 
 
Figure I-15 : Formule chimique du Kapton. 
Les valeurs très élevées de la température de transition vitreuse des polyimides sont la 
combinaison de plusieurs paramètres tels que la rigidité des chaînes, l’interaction de 
dipôle-dipôle entre les groupes polaires et l’interaction de transfert de charge entre les 
cycles aromatiques donneurs et accepteurs. 
Les polyimides de type 1 sont commercialisés le plus souvent sous forme de produits finis 
(films, fibres) ou d’ébauches à usiner (tubes, barres). Il existe aussi des solutions de 
précurseur d’acide polyamique. 
Bien qu’ils soient thermoplastiques, du point de vue de la stabilité thermique et chimique, 
ses polyimides de type 1, composés de noyaux aromatiques, sont souvent insolubles et 
infusibles car leur température de transition vitreuse est supérieure à leur température de 
dégradation. Leur caractère insoluble et infusible rend leur mise en œuvre difficile et limite 
ainsi leurs potentialités applicatives. Les polyimides de type 1 ne seront pas retenus pour 
l’application boîtier de protection. 






L’objectif a été alors de moduler, à façon, de nouvelles molécules par l’introduction 
d’entités plus flexibles. Les recherches sont ainsi menées pour trouver de nouvelles 
structures alliant de bonnes propriétés physiques et chimiques et une mise en forme 
possible, les polyimides linéaires thermoplastiques en sont le résultat. Ces polymères 
solubles à haut point de fusion sont obtenus en introduisant dans la macromolécule des 
groupements flexibilisants tels que les fonctions éthers par exemple. Ces polymères 
peuvent être injectés ou extrudés par des moyens conventionnels et font l’objet de notre 
étude. 
3. 1. 4. Les différents PolyImides thermoplastiques 
Les plus connus sont le N-TPI (New-Thermoplastic PolyImide) et le PolyEtherImide (PEI) 
comme l’Ultem (Sabic). La différence entre ses deux polyimides est l’introduction de 
groupes flexibles soit dans l’unité structurale du dianhydride pour le PEI, soit dans celle de 
la diamine pour le N-TPI (Figure I-14). 
a . Les New­Thermoplastics PolyImides (N­TPI) 
Ces N-TPI (New Thermoplastic PolyImide) offrent d’excellentes propriétés mécaniques et 
thermiques, un faible coefficient d’expansion thermique et une bonne résistance au feu. De 
plus, de par leur structure chaînes repliées, les semi-cristallins résistent mieux aux attaques 
chimiques et présentent une meilleure tenue au vieillissement de manière générale. Par 
contre ils sont très sensibles au procédé de fabrication et en particulier au refroidissement. 
Comme évoqué précédemment, le polyimide se présente sous la forme suivante (Figure 
I-16). 
 
Figure I-16 : Formule chimique du PolyImide. 
Les radicaux -R- et -R’- sont respectivement ceux du dianhydride et de la diamine. Il en 
existe un très grand nombre ce qui conduit à de nombreuses variétés d’acides polyamiques 





soient à des centaines de polyimides. A titre d’exemple, le Tableau I-3 regroupe les 


















(OPDA) Benzidine DiAmine 
(BDA) 
 
Tableau I-3 : Principaux dianhydrides et diamines. 
Les unités chimiques comme les fonctions éther ou cétone entre les groupements 
aromatiques abaissent la température de transition vitreuse et flexibilisent le polymère. 
Comme évoqué précédemment, la combinaison de dianhydride et diamine permet une 
large gamme de polyimide [Abajo-1999]. A titre d’exemple, des polyimides commerciaux 
ou trouvés dans la bibliographie sont regroupés dans le Tableau I-4. 
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[Srinivas-1996] 
Tableau I-4 : Principaux PolyImides thermoplastiques et leur température de 
transition vitreuse associée. 
*Deux cas de PI type 1 
Les deuxièmes polyimides linéaires flexibilisés sont les PolyEtherImides. 
b . Les PolyEtherImides (PEI) 
Les PolyEtherImides, comme leur nom l’indique, sont flexibilisés par la fonction éther. La 
formule chimique du PolyEtherImide est représentée Figure I-17. Contrairement au N-TPI, 
le dianhydride -R- est composé d’un radical -R1- et de fonction éther (-O-) afin de 
flexibiliser le système. La diamine -R2- correspond à la diamine -R’- du N-TPI. 






Figure I-17 : Formule chimique du PolyEtherImide. 
De même que pour les polyimides (N-TPI), en faisant varier les radicaux R1 et R2, il existe 
un grand nombre de PolyEtherImide, les principaux sont regroupés Tableau I-5. 
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Tableau I-5 : Principaux PolyEtherImides et leur température de transition vitreuse 
associée. 














3. 2. Les PolyArylEtherKetones (PAEK) 
3. 2. 1. Généralités sur les PolyArylEtherKetones 
Le premier PAEK sur le marché mondial fut commercialisé par ICI en 1982. Ces 
polymères à haut point de fusion présentent une bonne stabilité thermique et chimique. 
Pour une matière sans charge, sans renfort et sans contrainte mécanique, leur température 
maximale d’utilisation en service continu atteint 250°C et varie selon les différents 
PAEKs. De plus, leur excellente tenue au feu et leurs bonnes propriétés diélectriques 
répondent aux exigences ferroviaires. 
Les PAEKs sont composés de copolymères réguliers d’éthers et de cétones aromatiques où 
les enchaînements sont exclusivement en position para des cycles benzéniques. Ce 
polymère aromatique à chaîne linéaire peut être obtenu aussi bien sous forme amorphe que 
sous forme semi-cristalline. 
Les PAEKs sont fabriqués par polycondensation de monomères phénylés en présence d’un 
solvant et d’un catalyseur. Les PAEKs sont transformés par moulage par injection ou par 
extrusion. Avant la mise en œuvre les granulés sont séchés pour éviter la reprise 
d’humidité qui pourrait entraîner des défauts dans les pièces. 
Pour augmenter leur taux de cristallinité, les pièces peuvent être recuites [Victrex-Guide de 
transformation]. Cependant, ces effets peuvent parfois s’accompagner d’une fragilisation et 
d’une oxydation de la surface provoquées par l’application de températures de recuit 
élevées. 
3. 2. 2. Les différents PolyArylEtherKetones commerciaux 
La nomenclature désigne par les lettres E et K la séquence des fonctions éther aromatique 
et cétone (Ketone) aromatique dans la chaîne macromoléculaire, par exemple PEK, PEEK, 
PEEKK, PEKK, PEKEKK [Fuzessery]. La température de transition vitreuse (Tg), la 
température de fusion (Tf), la tenue en température et la température de mise en œuvre 
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1 161 360 
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2 136 333 
PEEEK 
 
3 132 317 
Tableau I-6 : Influence du rapport des nombres de motifs éther/cétone sur les 
températures caractéristiques [Fuzessery-1995]. 
Un plus grand nombre de motifs cétone dans la chaîne moléculaire augmente les 
températures caractéristiques mais complique la mise en œuvre. 
3. 3. Choix des matériaux 
Parmi les nombreux polyimides présentés ci-dessus, tous ne sont pas commerciaux. Basé 
sur une recherche bibliographique et pour des raisons de disponibilité et de coût 
indispensables lorsqu’on parle de matériaux innovants, notre choix s’est porté sur quatre 
grades de matériaux présentant une stabilité mécanique et thermique à 200°C et une 
relative facilité de mise en œuvre. Un autre facteur de choix pris en compte pour en étudier 
l’influence sur le comportement mécanique et thermique en termes de fiabilité et durabilité 
est la cristallinité. En effet, un polymère semi-cristallin a des températures d’utilisation 
pouvant aller jusqu’à la température de fusion face à des polymères amorphes uniquement 
utilisables jusqu’à leur température de transition vitreuse de valeur inférieure. De plus, les 
chaînes polymères de la phase cristalline résistent mieux aux différents types de 
vieillissement (hygrothermique, thermique, oxydant,…) que les chaînes de la phase 





amorphe (l’espace inter chaîne est plus réduit dans la phase cristalline que dans la phase 
amorphe). C’est pourquoi sur les quatre polyimides sélectionnés, deux sont semi-
cristallins. A contrario, la mise en forme d’un polymère semi-cristallin implique un 
contrôle de la vitesse de refroidissement souvent délicat et fortement assujettie à la 
conformation spatiale des macromolécules. Effectivement la cristallisation dépend de 
l’architecture moléculaire du polymère. Rappelons que pour cristalliser, un polymère doit 
conserver suffisamment de mobilité pour atteindre l’état cristallin avant de passer à l’état 
vitreux lors du refroidissement. Sa capacité à former différents types de repliements de 
chaînes dépend donc de sa flexibilité. 
Les polymères extrêmement rigides, de faible mobilité moléculaire, qui sont cristallisables 
du point de vue thermodynamique ont en général un comportement amorphe. C’est 
pourquoi en sus de l’étude de deux polyimides semi-cristallins, un PAEK semi-cristallin et 
son grade chargé de fibres de verre s’additionnent à la liste des matériaux sélectionnés afin 
de comparer leur comportement à la mise en œuvre et en service, sous contrainte 
environnementale sévère. 
 
Les polyimides amorphes dont le nom commercial est Extem sont une nouvelle génération 
de produits développée par la société Sabic Innovative Plastics et commercialisée en 2008 
[Sabic Extem Resin]. 
La résine Extem, mise en forme par injection ou extrusion, est intrinsèquement ignifuge 
sans l'utilisation d'additif. Contrairement aux polyimides semi-cristallins, les résines Extem 
ne nécessitent pas de post-cuisson qui pourraient oxyder et fragiliser le matériau. Ses 
polyimides amorphes combinent une excellente résistance thermique avec une bonne 
résistance mécanique (rigidité) ainsi qu’une excellente résistance aux produits chimiques et 
de bonnes propriétés diélectriques. 
Deux familles d’Extem sont développées par la société Sabic-ip: un polymère basé sur une 
nouvelle molécule, nommé Extem XH [Montgomery-2008], et un mélange de polymères, 
l’Extem UH [Sheth-2008]. Les deux grades étudiés sont l’XH1005 (Annexe 1) et 
l’UH1006 (Annexe 2). 
Les polyimides semi-cristallins appartiennent à la gamme des thermoplastiques Vespel® 
TP de la société Dupont de Nemours. Ces matériaux utilisés pour les applications hautes 
températures offrent un équilibre entre les propriétés mécaniques et thermiques pour de 
très bonnes performances dans des environnements agressifs. Le choix s’est porté sur deux 





polyimides Vespel non chargés : un premier polyimide le TP8054 (Annexe 3), et un 
mélange à base de polyimide, le TP8169 (Annexe 4). 
Le PEKEKK (PolyEtherKetoneEtherKetoneKetone) sélectionné est un polymère 
aromatique à chaîne linéaire de la société Victrex dont le nom commercial est STG45 
(Annexe 5). 
La température de transition vitreuse du PEKEKK étant en dessous des températures de 
services (≈200°C) le polymère peut être sollicité après sa température de transition 
vitreuse, température où les propriétés mécaniques chutent. De plus, le passage de la 
transition vitreuse est indissociable avec une augmentation du coefficient d’expansion 
thermique (CTE). L’ajout de fibres augmentant les propriétés mécaniques avant et après la 
température de transition vitreuse et diminuant le CTE, un grade chargé est étudié. Afin de 
répondre au cahier des charges du boîtier, le polymère choisi doit isoler électriquement. 
Les fibres de carbone étant conductrices, le choix s’est porté sur des fibres de verre. Le 
PEKEKK étudié est chargé de 30% en masse de fibres courtes de verre, son nom 
commercial est ST45GL30 (Annexe 6). 
4. CONCLUSION 
Ce chapitre a été consacré à décrire la problématique du sujet de thèse en détaillant son 
contexte industriel mais également ses challenges scientifiques. 
Les conditions environnementales des applications visées sont sévères puisque les 
candidats polymères à retenir doivent présenter une grande stabilité thermique, une forte 
tenue structurale et aux chocs mécaniques jusqu’à 200°C en continu et une température de 
« pointe » de 250°C, d’excellentes propriétés diélectriques sans oublier que les conditions 
de stockage peuvent concerner des températures allant jusqu’à -75°C. 
Le vieillissement thermique peut faire intervenir des phénomènes purement physiques 
(dégazages, migration de plastifiants, évolution de la morphologie), ou des phénomènes 
chimiques (oxydation, scission de chaînes, recombinaison, réticulation). Certains de ces 
processus physiques sont simultanés mais aux effets opposés nécessitant le recours à des 
techniques expérimentales croisées. 
Dans le cas plus particulier du boîtier de protection, les impératifs d’écoconception ont 
orienté nos choix vers la famille des thermoplastiques. A partir des exigences du cahier des 
charges et notamment le critère le plus restrictif de température et par l’établissement de 





relations structure-propriétés, deux familles de polymères sont ressorties : les PolyImides 
et les PolyArylEtherKetones. 
Les PolyImides présentent des propriétés thermiques et mécaniques très intéressantes mais 
sont difficiles à mettre en œuvre. C’est ainsi que de nouveaux polyimides thermoplastiques 
ont fait leur apparition : les N-TPI (New Thermoplastic Polyimide) et les PEI 
(PolyEtherImide). La flexibilisation de ces deux polyimides s’effectue par l’ajout de 
rotules au niveau de la diamine pour le N-TPI et du dianhydride pour le PEI. Les grades de 
PEI sont, pour la grande majorité, amorphes alors que les N-TPI peuvent présenter les deux 
morphologies : amorphe ou semi-cristallins. Contrairement à un polymère semi-cristallin 
qui peut être utilisé jusqu’à sa température de fusion si la différence de coefficient 
d’expansion thermique est faible au passage de la Tg et garantit une stabilité 
dimensionnelle, un polymère amorphe ne peut être utilisé que jusqu’à sa température de 
transition vitreuse. A contrario, il ne nécessite aucun recuit alors que la morphologie 
cristalline de nombreux polymères semi-cristallins de faible mobilité, tels que les 
polyimides, évolue sous flux thermique. Deux grades de polymères amorphes l’XH1005 et 
l’UH1006 de chez Sabic, deux grades semi-cristallins le TP8054 et le TP8169 de chez 
Dupont de Nemours et deux grades de PEKEKK semi-cristallins le STG45 de chez Victrex 
ainsi que sa version chargée de 30% de fibres de verre, le ST45GL30 ont été sélectionnés. 
Les chapitres suivants seront dédiés à la qualification scientifique des ces six matériaux 
candidats à l’état de réception et au cours de vieillissements thermiques isothermes à 
travers leurs caractérisations physicochimiques et thermomécaniques. 
 
  







CHAPITRE   II 
II  .  Techniques expérimentales et caractérisation 
































Suite à la présentation des différentes techniques d’analyse utilisées, ce chapitre décline les 
propriétés thermomécaniques, thermiques et l’identification chimique des six grades 
retenus pour l’application boîtier. Parce que les matériaux sélectionnés devaient permettre 
une mise en œuvre relativement aisée et donc reproductible pour éviter de fortes disparités 
dans les lots, un premier paramètre étudié est l’influence de la mise en œuvre sur la 
miscibilité ou l’immiscibilité des constituants pour le grade amorphe et sur l’évolution de 
la cristallinité en termes de taux, de morphologie sur les grades semi-cristallins. En effet, la 
mise en forme d’un polymère semi-cristallin implique un contrôle de la vitesse de 
refroidissement souvent délicat et fortement assujettie à la conformation spatiale des 
macromolécules. Un des objectifs scientifiques est alors de chercher les relations 
structures/propriétés qui vont permettre de contrôler le procédé de mise en forme des 
grades semi-cristallins et d’en déduire les conditions requises à l’obtention de 
performances optimisées. Les variations de plusieurs paramètres ont été testées : isotherme 
de recuit, temps de maintien des isothermes, influence de ces différents paramètres selon le 
volume du matériau. Un dernier facteur étudié est le rôle des fibres de verre sur les 
propriétés thermomécaniques, thermiques et cristallines du grade chargé de PEKEKK. 
2. TECHNIQUES EXPERIMENTALES 
2. 1. Analyse thermique DSC 
L’analyse enthalpique différentielle, ou Differencial Scanning Calorimetry (DSC), permet 
de mesurer les changements d’état et quantités de chaleur dégagées ou absorbées en 
appliquant le même programme de température à l’échantillon testé et à une référence 
inerte. 
Lorsqu’un déséquilibre thermique (fusion, cristallisation) se produit entre le matériau et la 
référence, l’appareillage ajuste la puissance thermique fournie de manière à avoir la même 
température, c’est le principe de compensation de puissance. Un signal proportionnel à la 
différence de puissance fournie à l’échantillon et à la référence (dW/dt) est ainsi enregistré. 





La caractérisation de la cristallisation et de la fusion des polymères peut s’effectuer en 
considérant les échanges thermiques liés à ces processus. En effet, lorsque le polymère 
cristallise, il produit de la chaleur (réaction exothermique). A l’inverse, lors de la fusion, le 
polymère absorbe de la chaleur (réaction endothermique). Des changements d’état plus 
subtils comme les transitions vitreuses peuvent également être observés. 
L’appareil utilisé est un calorimètre Q200 de TA Instrument au sein duquel sont disposées 
les capsules aluminium contenant l’échantillon et la référence (capsule vide). Le 
calorimètre fonctionne sous gaz inerte (N2) avec un débit de 50 mL/min afin de limiter la 
dégradation du polymère aux fortes températures. L’appareil a été étalonné avec un 
échantillon d’indium de température de fusion de 156,6°C. Les échantillons de masse 
comprise entre 10 et 20 mg sont soumis à une rampe en température de 10°C/min. Le 
principe est schématisé Figure II-1. 
 
Figure II-1: Schéma de principe de la DSC. 
Prenons l’exemple d’un solide dont on étudie la fusion. Initialement, la différence de 
température entre référence et échantillon est constante (attention les capacités calorifiques 
de la référence et de l’échantillon sont rarement égales) puisque les deux creusets sont 
chauffés à la même vitesse. Lorsque l’échantillon subit sa fusion la différence de 
température entre les deux creusets va augmenter. En effet, une fusion est endothermique. 
Il faudra donc pour compenser cette différence soit apporter plus d’énergie à l’échantillon 
soit chauffer moins la référence. Dès lors la différence de température reste constante. La 
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en va de même si la capacité calorifique de l’échantillon varie au cours de la rampe (par 
exemple transition vitreuse). 
La DSC permet aussi la détermination de chaleur de réaction Hr. Pour un adhésif ou un 
gel, les réactions de réticulation sont exothermiques, ce qui se traduit par l’apparition d’un 
pic exothermique sur le thermogramme. 
2. 2. Analyse rhéologique 
La méthode consiste à appliquer au matériau une déformation sinusoïdale de faible 
amplitude et à mesurer la contrainte sinusoïdale résultante. Le formalisme complexe 
s’applique bien sûr à toutes ces expériences. La contrainte et la déformation résultante sont 
notées * et *. Le module de cisaillement complexe G* du matériau en fonction de la 
température à une pulsation constante (ω = 1 rad/s) est ainsi enregistré. 
      GjGG  +*  
La partie réelle du module complexe G* est notée G’ et représente la composante élastique 
du matériau. La composante G’’ traduit l’énergie dissipée par le polymère et représente la 
composante visqueuse ou de perte. 
Il existe deux types de rhéomètres : à déformation imposée ou contrainte imposée. 
Les essais rhéologiques ont été réalisés au moyen d’un rhéomètre à déformation imposée 
de la marque ARES de la société Rheometric Scientific® qui permet de caractériser les 
propriétés viscoélastiques des polymères en mode de cisaillement. La géométrie la plus 
utilisée lors de l’étude des matériaux est la torsion rectangulaire sur des échantillons 
parallélépipédiques (Figure II-2). 
 










La torsion rectangulaire est majoritairement utilisée pour la caractérisation de l’état vitreux 
et cristallin des matériaux rigides. 
Le moteur impose une déformation sinusoïdale *() à l’échantillon. Un capteur permet de 
mesurer le couple de torsion T* ainsi que le déphasage  entre la contrainte et la 
déformation. Dans ce cas le module de cisaillement complexe G* est donné par : 













où a est la largeur et b l’épaisseur de l’échantillon et  l’angle de torsion par unité de 
longueur. Cette équation postule quand le rapport a/b est supérieur à 3,7. 
Sur une courbe thermomécanique, la relaxation α associée à la transition vitreuse, marque 
le passage de l’état vitreux à l’état caoutchoutique. Elle intervient à une température, notée 
T, d’autant plus basse que les chaînes ont une grande souplesse. Elle représente le passage 
d’un état de faible mobilité moléculaire réduite à des mouvements de faible amplitude 
n’impliquant que des portions limitées de la chaîne polymère à un état de plus forte 
mobilité moléculaire impliquant des mouvements coopératifs au sein de la chaîne. 
2. 3. Analyse chimique par Spectroscopie Infrarouge à 
Transformée de Fourier 
La spectroscopie Infra Rouge à Transformée de Fourier (IRTF) permet d’obtenir des 
informations sur les liaisons chimiques existantes au sein d’un matériau organique. Le 
spectre infrarouge dans son intégralité correspond à une empreinte digitale unique du 
composé étudié. 
Lorsque la fréquence des radiations d’excitation correspond à la fréquence propre d’une 
liaison, apparaît une bande d’absorption. Cette théorie pourrait nous amener à penser que 
chaque liaison dans une molécule donne lieu à une bande d’absorption spécifique dans le 
spectre infrarouge. Dans la pratique, l’interprétation d’un spectre infrarouge est plus 
compliquée, car les molécules qui absorbent des radiations infrarouges subissent non 
seulement des élongations mais également divers mouvements de déformation angulaire, 
voire une combinaison des deux. A chaque mode de vibration correspond une bande. Les 
différents types de liaisons fondamentales présentes dans la molécule sont : 





- Les vibrations d’élongation () dues au battement relatif de deux atomes suivant 
l’axe de rotation qui les relie. 
- Les vibrations de déformation angulaire () entre deux liaisons de valence dans le 
plan principal de la molécule ou en dehors du plan. 
Les analyses sont effectuées sur l’appareillage Perkin Elmer Spectrum 200 en ATR 
universel (Attenuated Total Reflectance), technique qui permet d’étudier liquide et solide 
sans préparation d’échantillon. 
Les spectres sont obtenus par la méthode de la réflexion totale atténuée en utilisant un 
cristal de diamant. Le faisceau émis se réfléchit sur l’échantillon. La profondeur de 
pénétration est de quelques dixièmes de micromètre. 
2. 4. Diffraction des rayons X 
La diffraction des rayons X est une méthode universellement utilisée pour identifier la 
nature et la structure de produits cristallisés. 
La méthode générale consiste à bombarder l’échantillon avec des rayons X, et à regarder 
l’intensité des rayons X qui est diffusée selon l’orientation dans l’espace. Les rayons X 
diffusés interfèrent entre eux, l’intensité présente donc des maxima dans certaines 
directions ; c’est le phénomène de «diffraction». 
Les analyses sont effectuées sur le diffractomètre Philips MRD. Le mode de mesure est le 
mode 2θ/θ (deux-thêta/thêta), pour lequel l’échantillon tourne d’un angle θ, pendant que 
simultanément le détecteur tourne d’un angle 2θ. 
L’intensité détectée est enregistrée en fonction de l’angle de déviation 2θ du faisceau ; la 
courbe obtenue s’appelle le diffractogramme (Figure II-3). 
 
Figure II-3 : Mesure de l’intensité en fonction d’un angle 2θ de déviation. 
Afin de définir l’état de réception des matériaux par la détermination de propriétés 
intrinsèques (température de transition vitreuse Tg, température de fusion Tf, modules 





mécaniques, etc.), des analyses thermiques (DSC), thermomécaniques (rhéométrie), et 
chimiques (spectroscopie infrarouge) ont été réalisées. 
3. PRESENTATION ET CARACTERISATION DES MATERIAUX A L’ETAT DE 
RECEPTION 
A partir d’un cahier des charges défini, évoqué lors du chapitre I, les deux familles de 
polymères sélectionnés sont des polyimides et des polyétheréthercétones. L’étude à l’état 
de réception des matériaux sélectionnés se scinde en trois parties : les polyimides 
amorphes, les polyétheréthercétones et les polyimides semi-cristallins. 
3. 1. Les polyimides amorphes 
3. 1. 1. Présentation des matériaux 
a . Extem XH 
L’Extem XH présente une température de fléchissement sous charge (TFC) ou Heat 
Deflection Temperature (HDT) (donnée fournisseur) de 250°C qui correspond à la 
température à laquelle un polymère se déforme sous une charge spécifiée. 
Le grade étudié, l’XH1005, est un grade non chargé (Annexe 1). L’Extem XH est une 
molécule innovante. Xia et coll. [Xia-2010] ont montré que le matériau est constitué d’une 
molécule comportant la fonction imide et la fonction sulfone. 
b . Extem UH 
L’Extem UH est un mélange d’un New-Thermoplastic PolyImide (N-TPI) et d’un 
PolyEtherImide (PEI) qui peut atteindre une température de transition vitreuse de 290°C 
pour de hautes fractions volumiques de N-TPI [Sheth-2008]. L’intérêt de ce mélange est 
d’associer les avantages de deux polymères pour obtenir un matériau présentant une 
synergie de propriétés afin d’allier meilleure stabilité thermique (faible coefficient 
d’expansion thermique) et meilleure stabilité mécanique (haut module en tension et 
compression) ainsi que bonne tenue au feu (auto extinguible, classe V0). 
D’après Sheth, l’Extem UH est composé de deux polymères dont les températures, notées 
Tg1 et Tg2, sont attribuées au PolyEtherImide et au N-TPI et sont respectivement supérieure 





à 200°C et égale à 311°C. Les quatre mélanges obtenus correspondaient à un taux de       
N-TPI variant de 60% à 100%. En théorie, le mélange est miscible car Sheth et coll. 
Obtiennent une très bonne corrélation entre l’équation de Fox et l’expérience, comme le 
montre la Figure II-4. 
 
Figure II-4 : Températures de transition vitreuse du mélange en fonction de la 
fraction volumique de N-TPI [Sheth-2008]. 
Actuellement, le seul grade disponible pouvant être injecté est un grade non chargé, 
l’UH1006 (Annexe 2) dont la température de déflexion sous pointe (HDT), donnée par le 
fournisseur est de 260°C. 
Il existe aussi les mélanges, à base des deux mêmes constituants que l’UH1006, nommés 
UH1008 et UH1009 et non commercialisés sous forme injectable. Sachant que 
l’augmentation du nombre d’entités faiblement mobiles tels que des cycles aromatiques est 
problématique voire rédhibitoire pour la mise en forme du polymère et que d’après la 
théorie des groupes de Van Krevelen [Van Krevelen-1990] la Tg augmente si la chaîne 
macromoléculaire se rigidifie, nous imputons le premier point expérimental sur la Figure 
II-4 à l’UH1006. D’après la figure représentant la variation de la température de transition 
vitreuse en fonction du pourcentage de N-TPI, l’UH1006 contiendrait alors 60% de N-TPI. 
L’ensemble des échantillons des deux matériaux utilisés pour cette étude ont été fournis 
gracieusement et mis en œuvre par la société Sabic-ip. Une étude approfondie des 
matériaux à l’état de réception a été réalisée afin d’identifier leurs principales fonctions 
constitutives, leurs températures caractéristiques et leur dynamique macromoléculaire. 





3. 1. 2. Analyse InfraRouge 
Dans un premier temps, une analyse spectroscopique est effectuée sur le polyimide 
XH1005 à l’état de réception. 
a . Analyse IRTF de l’XH1005 
La formule chimique de l’Extem XH1005 est rappelée Figure II-5. 
 
Figure II-5 : Formule chimique de l’Extem XH1005 [Xia-2010]. 
L’identification de chacune des bandes spectrales de la Figure II-6 a été effectuée à partir 
des tables regroupant les principales fonctions chimiques [Bellamy-1975] [Nakanishi-
1977] et notamment celles du polyimide [Saeed-2006]. 
Les spectres sont normalisés sur la bande d’absorption la plus intense, soit à 1155 cm-1 qui 
correspond aux vibrations harmoniques des groupements phényles, et obtenus par la 
méthode de la réflexion totale atténuée (ATR) en utilisant un cristal de diamant. L’analyse 
infrarouge présentée Figure II-6 confirme la présence de fonctions imide et sulfone [Xia-
2010]. Les bandes vertes représentent les longueurs d’ondes associées à la fonction imide 
et les oranges au sulfone. 
 
Figure II-6 : Spectre IRTF de l’XH1005 à l’état de réception. 





Les principales bandes d’absorption et leurs attributions sont regroupées Tableau II-1. 
Avec, l’élongation et , la déformation. 
Longueurs d’onde (cm-1) Attributions des bandes 
3100-3000 C-H) sp2 
2960 asymétriqueC-H) sp3 
2927 asymétriqueC-H) sp3 
2871 symétriqueC-H) sp3 
2855  symétriqueC-H) sp3 
1781 asymétrique (C=O) de l’imide 
1717  symétrique (C=O) de l’imide 
1614-1591-1498 (C=C) bandes dues aux harmoniques du cycle aromatique 
1475-1438 asymétrique (C-H) sp3 
1380 symétrique (C-H) sp3
1360 (C-N-C) de l’imide 
1322 asymétrique-SO2-) 
1269-1261 
 (C-N) de l’imide 
 asymétrique (C-O-C) 
1207  -CH3 entre deux cycles aromatiques  
1192  -CH3 entre deux cycles aromatiques 
1155 symétrique (-SO2-) 
1110 (C-N-C) 
725  (C=O) de l’imide 
Tableau II-1 : Attributions des bandes d’absorption de l’XH1005 à l’état de 
réception. 
Le matériau présente des bandes d’absorption à 2927 et 2855 cm-1 attribuées aux 
déformations asymétrique et symétrique des -CH des groupements éthyles. D’après la 
formule chimique exposée Figure II-5 [Xia-2010], l’Extem XH1005 ne présente pas de 
fonction éthyle. Cette présence peut s’expliquer par l’ajout de démoulant pour faciliter la 
mise en forme. En effet, pour faciliter l’éjection du matériau, une cire à base de stéarate.est 
souvent déposée sur le moule. Le démoulant n’appartient pas à la formulation du 
polymère. 
Afin de vérifier cette hypothèse, une analyse infrarouge à cœur et en surface du matériau a 
été entreprise. 
Les analyses infrarouges à cœur ont été réalisées sur des copeaux de 20 µm découpés au 
microtome. Les analyses de surface ont été réalisées sur les échantillons sans découpe 
préalable. Les spectres ont été normalisés par rapport à la bande d’absorption à 1155 cm-1. 






Figure II-7 : Spectres IRTF de l’XH1005 à l’état de réception en surface et à cœur. 
Les seules modifications concernent les -CH- aliphatiques. Les bandes d’absorption à 2929 
et 2856 cm-1 (allongement asymétrique et symétrique des fonctions -CH2) sont moins 
intenses voire même inexistantes au cœur de l’échantillon. Les bandes d’absorption à 2963 
et 2871 cm-1 (allongement asymétrique et symétrique des -CH3) sont toujours présentes. 
L’hypothèse de la présence de stéarate en surface en tant que démoulant semble 
corroborée. 
Les bandes d’absorption identifiées à partir de la formule chimique de l’XH1005 ont révélé 
la présence des fonctions imide et sulfone. Afin de déterminer si le polyimide UH1006, 
dont la formule chimique est inconnue, présente les mêmes groupements chimiques, une 
comparaison des deux matériaux est effectuée. 
b . Comparaison XH1005 et UH1006 
La comparaison des spectres IR des polyimides Extem XH et UH (Figure II-8 et Figure 
II-9) présente de nombreuses différences. Ainsi, il semble peu probable que l’Extem UH 
contienne la molécule d’Extem XH. 






Figure II-8 : Spectres IRTF de l’XH1005 et de l’UH1006 à l’état de réception 
(4000  600 cm-1). 
 
Figure II-9 : Spectres IRTF de l’XH1005 et de l’UH1006 à l’état de réception 
(1800  600 cm-1). 





Les bandes d’absorption associées à la fonction sulfone, en orange, apparaissent aux 
mêmes longueurs d’onde soit à 1322 et 1155 cm-1. Celles attribuées à la fonction imide à 
1781, 1717, 1360 et 725 cm-1 sont également présentes et notées en vert. 
 
La légère différence d’intensité entre les deux polyimides des bandes à 2929 et 2856 cm-1 
attribuées aux fonctions –CH2 est due à une présence plus ou moins importante de 
démoulant. En effet, des analyses en surface effectuées sur différents échantillons ont 
révélé des intensités variables des bandes attribuées au démoulant. 
De plus, l’infrarouge du mélange UH1006 ne révèle pas, contrairement à l’IRTF du 
XH1005, la présence du groupement isopropyle entre deux cycles aromatiques représenté 
Figure II-10(a), aux bandes d’absorption à 1207 et 1192 cm-1 excluant le PolyEtherImide 
Ultem 1000 (Figure II-10(b)) et le PolySulfone (Figure II-10(c)) comme composant du 







Figure II-10 : Groupement isopropyle entre deux cycles aromatiques (a) [Nakanishi-
1977], formule chimique de l’Ultem 1000 (b), PolySulfone (c). 
En outre, aucune bande caractéristique à la fonction cétone entre deux cycles aromatiques, 
soit à 1645 cm-1, n’est présente. Les polyimides préparés à partir du dianhydride BTDA 
(Figure II-11) tels que le LaRC-TPI, évoqué lors du chapitre I, n’interviennent donc pas 
dans le mélange. 
 
Figure II-11 : Dianhydride BTDA. 





Enfin l’analyse infrarouge n’ayant pas révélée la présence de la fonction amide assignée à 
1425 et 1680 cm-1 lors de l’analyse des bandes d’absorption, le PolyAmideImide ne fait 
pas partie du mélange. 
Une combinaison possible est logiquement un mélange d’un PolyEtherImide (Ultem) 
[Mark-1999] avec une température de transition vitreuse Tg1 et d’une nouvelle molécule 
comprenant la fonction imide et la fonction sulfone (Tg2). A titre d’exemple, la Figure II-12 
représente deux molécules innovantes [Abajo-1999] dont les températures de transition 







Figure II-12 : Formules chimiques de polymères avec les fonctions imide, sulfone et 
phosphore. 
Une troisième molécule (N-TPI) comportant un atome de phosphore (Figure II-12(c)) et 
avec une température de transition vitreuse de 318°C est proposée par Abajo et coll. 
[Abajo-1999]. L’analyse infrarouge confirme certaines bandes d’absorption attribuables 
aux liaisons P-Ph entre 1450 et 1425 cm-1 mais celles entre 1350 et 1250 cm-1 attribuées à 
la liaison O=P se situent au même niveau de longueurs d’onde que les fonctions éther et 
imide. Cette nouvelle génération de polyimide pourrait donc être un des composants du 
mélange. 
Afin d’entériner ou d’infirmer nos propositions de molécules potentielles il aurait été 
indispensable d’associer les analyses IRTF à une approche par résonance magnétique 
nucléaire voire spectroscopie de masse. 





3. 1. 3. Analyse thermique : couplage DSC/Rhéométrie 
Le thermogramme du polyimide XH1005, présenté Figure II-13, montre une température 
de transition vitreuse, notée Tg, à 261±2°C. 
Sheth et coll. [Sheth-2008] lors de leurs essais ont mesuré une température de transition 
vitreuse unique pour le mélange Extem UH1006. Cependant, lors des essais réalisés dans 
cette étude, l’Extem UH1006 présente deux températures de transition vitreuse, notées Tg1 
et Tg2, respectivement à 245±2°C et 293±3°C caractérisant un mélange non miscible. 
 
Figure II-13 : Flux de chaleur en fonction de la température de l’XH1005 et de 
l’UH1006 à l’état de réception. 
Les analyses par DSC menées jusqu’à 400°C n’ont révélé aucune température de 
recristallisation ni de fusion ; ainsi aucun des matériaux Extem ne présente de possibilité 
de cristallisation. 
La Figure II-14 représente le module élastique G’ et le module visqueux G’’ en fonction de 
la température lors d’une analyse thermomécanique réalisée à 1 rad/s pour une déformation 
de 0,1%. Les dimensions des échantillons sont (4*10*45) mm3. 






Figure II-14 : Analyse thermomécanique de l’XH1005 et de l’UH1006 à l’état de 
réception. 
L’évolution des modules en fonction de la température peut être scindée en trois zones. 
Dans l’état vitreux (1), le polymère présente de hautes propriétés mécaniques 
(G’ ≈ 1 GPa). Dans cette zone la mobilité moléculaire est réduite à des mouvements de 
faible amplitude n’impliquant que des portions limitées de la chaîne polymère. 
Pour des températures comprises entre 60 et 120°C, des phénomènes dits de relaxations 
secondaires sont détectés. Ils sont caractéristiques de mouvements moléculaires de faible 
amplitude et ne concernent que des petits groupes chimiques présents sur le squelette 
chimique du polymère. L’identification des mécanismes responsables de cette relaxation 
ne seront pas identifiés dans cette étude, mais il est possible qu’ils soient liés à des 
phénomènes d’oscillation des groupements aromatiques ou à la rotation de fonctions 
rigides autour des rotules éther. [Harris-1988] [Fried-1989] 
La relaxation principale , relaxation associée à la transition vitreuse, marque le passage 
de l’état vitreux (1) à l’état caoutchoutique (2). La température de relaxation  notée T 
est prise au maximum de G’’. 





Le polyimide XH1005 présente une seule relaxation  notée T. Contrairement à l’analyse 
thermique par DSC, le mélange UH1006, présente trois relaxations  notées 
respectivement T1, T2 et T3. La présence d’une troisième relaxation pour un mélange de 
deux molécules peut s’expliquer par une miscibilité partielle des deux types de polymères. 
Il est possible que la proximité des deux relaxations associées aux deux composants du 
mélange masque la signature thermique de la troisième transition par DSC à 10°C/min 
basée sur une variation d’énergie thermique contrairement à l’analyse dynamique par 
rhéométrie basée sur des vibrations mécaniques à l’échelle des structures 
macromoléculaires à 3°C/min. Il faut d’ailleurs noter un signal de Tg2 étalé. 
Sur le plateau caoutchoutique (2), G’ présente une valeur quasi constante. Dans cet état, le 
polymère est comparable à un caoutchouc dont les points d’enchevêtrements entre chaînes 
sont fixes à l’échelle temporelle. 
Dans la zone d’écoulement (3), le polymère est à l’état liquide. La mobilité moléculaire est 
élevée avec des mouvements de grande amplitude impliquant l’ensemble de la chaîne. 
C’est dans cette zone que les polymères sont mis en forme par injection ou par extrusion. 
Pour des températures supérieures à 310-320°C, la torsion rectangulaire n’est plus adaptée 
et les mesures ne sont plus représentatives. 
Les différentes températures obtenues par les deux méthodes (DSC et rhéométrie) ainsi que 
les modules élastiques dynamiques à l’état vitreux et caoutchoutique pour les deux 
polyimides amorphes sont regroupés Tableau II-2. 
(a) Méthode DSC (rampe de 10°C/min sous azote). 







Module élastique G’ 
à 25°C (GPa) 









Tableau II-2 : Modules élastiques et températures de transition vitreuse des 
polyimides XH1005 et UH1006. 





Le polyimide UH1006, présenté comme un mélange miscible, avec une seule température 
de transition vitreuse dans la bibliographie [Sheth-2008], apparaît lors des essais en DSC et 
en rhéométrie comme un mélange immiscible. L’existence d’un mélange homogène et 
stable de deux ou plusieurs polymères nécessite que la dispersion d’un polymère dans 
l’autre soit thermodynamiquement favorable. La température intermédiaire mesurée à 
270°C correspondrait à la température du mélange (Tblend), température proche de la 
température de déflexion sous pointe (HDT), donnée par le fournisseur de 260°C. 
A quelques exceptions près, il n’est pas possible de mélanger à l’échelle moléculaire deux 
polymères. Ces derniers se séparent inéluctablement en domaines de taille macroscopique, 
séparés par des interfaces faibles. Pour des compositions et des températures où un 
mélange est instable, une séparation de phase peut avoir lieu si le mélange est brusquement 
chauffé ou refroidi à partir d’une température où les composants sont miscibles [Kaush-
2001]. 
La composition du mélange est aussi un facteur influant sur la séparation de phase. Dans la 
plupart des cas, un mélange est miscible si un des deux polymères est en excès, ce qui n’est 
pas le cas pour le mélange UH1006 dont la fraction volumique de la plus haute 
température de transition vitreuse (Tg2) est de 60% (confère Figure II-4). 
A titre d’exemple, d’après la bibliographie, le PolyEtherSulfone (PES) et le N-TPI dont les 
températures de transition vitreuse sont respectivement de 223°C et 250°C sont 
immiscibles pour des fractions volumiques comprises entre 20 et 80% [Shibata-2002]. 
Les matériaux à l’état de réception peuvent présenter des contraintes internes dues au 
refroidissement rapide du matériau après injection ou extrusion. Pour comprendre les 
différentes relaxations, les matériaux ont subi une rampe en température jusqu’à 5°C après 
la relaxation principale T (maximum de G’’) pour le XH1005 et T (maximum de G’’) 
pour le UH1006 et ont été refroidis avec une rampe de 5°C/min jusqu’à 25°C. Un 
deuxième passage a ainsi été effectué à 3°C/min. 
Le pic de la relaxation principale T s’affine lors du deuxième passage (Figure II-15). En 
effet, lors d’un refroidissement chaque chaîne polymère doit adopter une conformation 
moléculaire autorisée par son diagramme d’énergie. Un refroidissement lent le permet 
alors qu’une trempe du matériau peut piéger des chaînes dans un puits de potentiel 
secondaire. La différence d’énergie résultante est à l’origine de tensions internes. Un 
réchauffement du matériau permet lorsque la mobilité moléculaire est suffisante, donc à 
l’approche de la température de transition vitreuse du polymère, une relaxation de ces 





contraintes résiduelles. Cette mobilité est détectée sur la courbe du module de perte G’’ en 




Figure II-15 : Analyse thermomécanique de l’XH1005 : premier et second passage. 
A l’état de réception, le polyimide UH1006 présente trois relaxations  soit la relaxation 
du premier type de polymère (T1), celle du second (T2) et une intermédiaire aux deux 
polymères miscibles. Il est important de rappeler que la température finale lors du 1er 
passage se situe 5°C après T1. Lors du second passage, deux relaxations  sont visibles à 
238±2°C et 279±2°C (Figure II-16). Le passage de la première relaxation (T1) a fini par 
séparer le mélange. 






Figure II-16 : Analyse thermomécanique de l’UH1006 : premier et second passage. 
En résumé, le premier polyimide amorphe XH1005 est une molécule comportant les 
fonctions imide et sulfone, sa température de transition vitreuse de 261±2°C permet 
d’envisager des températures de service de 200°C en continu et de 250°C en pointe. 
Cependant son comportement en traction est fragile avec une contrainte à la rupture 
mesurée à 25°C de 71 MPa et un module de 3,1 GPa confirmant les résultats par analyse 
thermomécanique au coefficient de proportionnalité près. En effet, la relation avec  le 
coefficient de poisson (0,33) est respectée entre le module de traction E et celui de 
cisaillement G. 
  GE  +12  
Le deuxième polyimide UH1006 est un mélange de deux polymères, un PolyEtherImide et 
un N-TPI. Contrairement aux résultats publiés par Sheth [Sheth-2008], le polyimide 
UH1006 injecté par la société Sabic-ip à l’état de réception est un mélange non miscible 
qui a pour conséquence de diminuer sa température d’utilisation en dessous de 230/240°C 
qui correspond à sa température de transition vitreuse la plus basse. Cependant son faible 
coefficient d’expansion thermique à 46 ppm/°C peut permettre d’éviter une instabilité 
dimensionnelle pour des applications à 250°C en température de pointe. Il faut aussi noter 
que son comportement à l’élongation aboutit à une contrainte de 69 MPa et un module de 





3,4 GPa. De plus, il apparaît clairement que les différentes histoires thermiques telles que 
le second passage, par exemple, modifie l’état de miscibilité de l’UH1006 créant une 
hétérogénéité au sein du matériau qui peut aboutir soit à un effet synergique, soit à 
l’inverse à des disparités de cinétique de dégradation sous condition environnementale telle 
que des vieillissements oxydatifs qui feront l’objet du chapitre III. 
 
La partie qui suit concerne la caractérisation thermique, thermomécanique et 
l’identification chimique par IRTF des grades de polyaryléthercétones sélectionnés. 
 
3. 2. Les PEKEKKs semi-cristallins 
3. 2. 1. Présentation des PEKEKKs 
La formule chimique du PEKEKK dont le nom commercial est STG45 (Annexe 5) et du 
ST45GL30 (Annexe 6) est indiquée Figure II-17. Pour une mise en œuvre quasiment 
similaire à celle du PEEK, le PEKEKK a des températures de transition vitreuse et de 
fusion plus élevées soit respectivement de 163°C et 380°C [Fuzessery-1995]. La mise en 
œuvre des échantillons est réalisée par la société Victrex. 
 
Figure II-17 : Formule chimique des Victrex STG45 et ST45GL30. 
3. 2. 2. Analyse InfraRouge 
Les spectres obtenus par ATR sont normalisés sur la bande d’absorption la plus intense, 
soit à 1226 cm-1. L’analyse IRTF du PEKEKK est présentée Figure II-18. L’interprétation 
des bandes d’absorption du spectre infrarouge a été réalisée à partir des mêmes tables 
spectrales que précédemment [Bellamy-1975] [Nakanishi-1977]. 






Figure II-18 : Spectre IRTFdu STG45 à l’état de réception. 
Les bandes infrarouges caractéristiques du PEKEKK sont résumées dans le Tableau II-3. 
Avec, l’élongation et , la déformation. 
Longueurs d’onde (cm-1) Attributions des bandes 
3100-3000 C-H) sp2 
2925 asymétrique (C-H) de –CH2 
2856  symétrique (C-H) de –CH2 
1645  (C=O) entre deux cycles aromatiques 
1604-1585-1493  (C=C) 3 bandes dues aux harmoniques du cycle aromatique 
1412  (C-H) sp2
1272  asymétrique (C-O-C) 
1225-1175 dans le plan (C-H) de l’aromatique 1,4 substitué  
1125-1090 dans le plan (C-H) de l’aromatique 1,4 substitué 
1070-1000 dans le plan (C-H) de l’aromatique 1,4 substitué 
921 (C-H) sp2 
860-800  hors plan (C-H) (2H libres) 
780-680 C-H) sp2 
Tableau II-3 : Attributions des bandes d’absorption du PEKEKK à l’état de 
réception. 





Comme évoqué pour les polyimides amorphes, les PEKEKKs présentent en surface des 
traces d’un démoulant contenant les fonctions -CH2- de longueur d’ondes caractéristiques à 
2925 et 2856 cm-1 attribuable à un agent de type stéarate. 
3. 2. 3. Analyse thermique : couplage DSC/Rhéométrie 
Une étude en DSC à 10°C/min a été réalisée. Elle a été couplée avec une analyse 
thermomécanique réalisée à 3°C/min, 1 rad/s et pour une déformation de 1% sur des 
échantillons rectangulaires de dimensions (2*5*40) mm3. 
L’évolution des modules élastiques et visqueux en fonction de la température peut se 
décomposer en plusieurs zones (Figure II-19 (b)). L’état vitreux (1) puis le passage à l’état 
cristallin (2) marqué par la transition vitreuse représentée par la relaxation  où G’’ passe 
par un maximum et enfin la température de fusion (3) avec la chute du module élastique et 
du module visqueux. 
La présence de fibres de verre dans le PEKEKK permet d’augmenter le module élastique et 
le module visqueux sur toute la gamme de température et en particulier après le passage de 
la transition vitreuse pour une utilisation potentielle du matériau jusqu’à sa température de 
fusion. De plus, le passage de la transition vitreuse est indissociable d’une augmentation du 
coefficient d’expansion thermique (CTE). Le CTE varie de 45 ppm/°C à 105 ppm/°C au 
passage de la Tg (données fiches techniques). L’ajout de fibres assure une quasi-
invariabilité du CTE (passage de 21 à 23 ppm/°C) dans la zone de transition vitreuse. Lors 
de l’analyse par calorimétrie différentielle à balayage (Figure II-19 (a)), le STG45 à l’état 
de réception présente une température de transition vitreuse et une température de fusion 
respectivement à 179±2 et 388±2°C. Aucun phénomène de recristallisation n’est à 
déplorer. En effet, l’enchaînement régulier de copolymères d’éthers et de cétones 
aromatiques en position para des cycles benzéniques permet, après recuit effectué par le 
fournisseur après l’injection, d’atteindre une phase cristalline homogène contrairement à 
certains polyimides semi-cristallins dont l’évolution cristalline en fonction du recuit sera 
étudiée dans le paragraphe suivant. La Tg et la Tα du grade chargé est légèrement 
supérieure (+ 3°C), ce qui peut s’expliquer par l’adsorption de macromolécules sur la 
surface des fibres courtes, créant une reconfiguration de ces chaînes sous forme de boucles 
et de queues. La conséquence est alors une diminution des masses molaires Mw et Mn 
comme en témoigne la relation de Fox. 







kTT    
Avec Tg, température de transition vitreuse du polymère de masse infinie et K, paramètre 
qui dépend de la nature chimique et conformationnelle du polymère. 
L’analyse par DSC fait apparaître une relaxation enthalpique sub-Tg pour le grade non 
chargé contrairement au chargé. Ce phénomène peut être attribuable à des relaxations de 
contraintes thermiques engendrées lors d’un refroidissement trop rapide qui n’aurait pas 
permis une aussi bonne homogénéisation de la température dans l’épaisseur du polymère 
seul comparativement au grade chargé dans lequel les fibres de verre, conductrices 
thermiques, ont joué le rôle d’évacuateur de chaleur. La plus grande température de fusion 
du grade chargé- augmentation de 3°C- est aussi confirmée par analyse thermomécanique 
et semble montrer que les fibres de verre jouent le rôle d’un agent nucléant. Les variations 
enthalpiques associées sont équivalentes entre les deux grades (52±4 J/g pour STG45 et 
50±3 J/g ramenée à la masse de polymère pour le ST45GL30). 
 
 






Figure II-19 : Flux de chaleur en fonction de la température (a) et analyse 
thermomécanique des STG45 et ST45GL30 à l’état de réception (b). 
La relaxation secondaire vers 70/80°C est une relaxation de contrainte comme évoqué 
précédemment pour les polyimides amorphes. 
Pour une application en service de 200°C, le grade chargé reste un bon candidat dans sa 
zone de comportement cristallin, qui, en affichant un module élastique de 3,2.108 Pa 
expose une tenue dimensionnelle structurale contrairement au grade non chargé dont le 
module est de 0,95.108 Pa. Par contre, une interface fibre/matrice si elle est faible peut être 
source d’endommagement accéléré. C’est pourquoi l’évolution en milieu oxydatif des deux 
grades de PEKEKK sera étudiée dans le chapitre III. 
 
La dernière partie de ce chapitre concerne la caractérisation thermique, thermomécanique 
et l’identification chimique par IRTF des grades de polyimides semi-cristallins 
sélectionnés. 





3. 3. Les polyimides semi-cristallins 
3. 3. 1. Polyimides semi-cristallins à l’état de réception 
Les polyimides semi-cristallins de la société Dupont de Nemours appartiennent à la gamme 
des thermoplastiques Vespel® TP. Les deux polyimides Vespel sont le TP8054 (Annexe 3) 
et un mélange à base de polyimide, le TP8169 (Annexe 4). Ils nous ont été fournis 
gracieusement et ont été mis en œuvre par la société Dupont de Nemours. 
a . Analyse InfraRouge 
L’analyse IRTF des deux matériaux TP8054 et TP8169 s’appuie sur la formule chimique 
de base des grades Vespel 8000 [Dupont Vespel TP8000] représentée Figure II-20. 
 
Figure II-20 : Formule chimique du Vespel TP8000. 
L’identification de chacune des bandes spectrales des Figure II-21 et Figure II-22 a été 
effectuée à partir des tables [Bellamy-1975] [Nakanishi-1977]. Les principales bandes 
spectrales sont regroupées Tableau II-4. Les spectres sont normalisés sur la bande 
d’absorption la plus intense, soit à 1220 cm-1. 
 
Figure II-21 : Spectres IRTF des TP8054 et TP8169 à l’état de réception 
(4000  600 cm-1). 





Comme évoqué pour les polyimides amorphes et les PEKEKKs, les polyimides semi-
cristallins présentent en surface des traces d’un démoulant contenant les fonctions –CH2- 
de longueurs d’ondes caractéristiques 2925 et 2856 cm-1 (Figure II-21). 
 
Figure II-22 : Spectres IRTF des TP8054 et TP8169 à l’état de réception 
(1800  600 cm-1). 
Avec, l’élongation et , la déformation. 
Longueurs d’onde (cm-1) Attributions des bandes 
3100-3000 C-H) sp2 
1777 asymétrique (C=O) de l’imide 
1718  symétrique (C=O) de l’imide 
1589-1483-1449 (C=C) 3 bandes dues aux harmoniques du cycle aromatique
1370 (C-N-C) de l’imide 





hors du plan (C-H) sp2
725  (C=O) de l’imide ou
 hors du plan (C-H) sp2
Tableau II-4 : Attributions des bandes d’absorption des deux grades de Vespel 
TP8054 et TP8169 à l’état de réception. 





Les bandes d’absorption supplémentaires du polyimide TP8169 (repérées par des triangles 
rouges sur le spectre infrarouge de la Figure II-22) correspondent à certaines bandes 
caractéristiques d’un polymère de la famille des PolyArylEtherCétones (PAEK). En effet, 
la bande d’absorption à 1648 cm-1 est attribuée au groupement cétone représenté Figure 
II-23, celle à 1420 cm-1 attribuée à la fonction éther et celles à 1187, 926 et 864 cm-1 
attribuées aux liaisons -CH des cycles aromatiques. 
 
Figure II-23 : Groupement cétone entre deux aromatiques. 
Afin d’illustrer ces précédents propos, la Figure II-24 représentant la superposition des 
spectres infrarouges des deux polyimides Vespel et du PEKEKK étudié précédemment met 
en évidence la présence d’un PAEK. 
 
 
Figure II-24 : Spectres IRTF des TP8054, TP8169 et STG45 à l’état de réception. 
 
 






Les matériaux à l’état de réception sont testés par DSC à 10°C/min, sous azote. 
 
Le polyimide semi-cristallin TP8054 
La lecture du thermogramme Figure II-25 obtenu pour le polyimide TP8054 permet 
d’identifier la Tg à 247±2°C, un pic exothermique de recristallisation (Tr) à 305±2°C 
d’enthalpie Hr=28±2 J/g et d’un pic endothermique de fusion (Tf) à 387±1°C d’enthalpie 
Hf=33±2 J/g. Le pic de recristallisation peut être expliqué par un refroidissement trop 
rapide du matériau lors de l’injection ou une température de moule trop basse. Le matériau 
n’a pas eu le temps de se cristalliser correctement. 
 
 
Figure II-25 : Flux de chaleur en fonction de la température (TP8054). 
L’analyse thermomécanique réalisée à 3°C/min, à 1 rad/s pour une déformation de 0,4% 
sur des échantillons rectangulaires de dimensions (2*5*40) mm3 confirme ce manque de 
cristallisation (Figure II-26). 






Figure II-26 : Analyse thermomécanique du TP8054 à l’état de réception. 
En effet, la recristallisation qui en découle lors de la chauffe des matériaux à l’état de 
réception a pour conséquence mécanique un effondrement des modules de cisaillement 
après passage de la température de transition vitreuse, dû à une réorganisation 
macromoléculaire qui implique obligatoirement un écoulement transitoire des 
macromolécules les unes par rapport aux autres. A l’état de réception, le TP8054 n’est 
donc pas utilisable pour des températures supérieures à sa température de transition 
vitreuse. 
 
Le polyimide semi-cristallin TP8169 
Le polyimide TP8169 présente deux températures de transition vitreuse respectivement à 
153±2°C et 241±2°C, deux pics exothermiques de recristallisation à 193±2°C et 311±2°C 
et deux pics de fusion à 336±2°C et 387±2°C (Figure II-27(a)). Il faut cependant noter que 
le pic exotherme de cristallisation à 193°C est de faible enthalpie (2 J/g). La présence de 
deux Tg et deux Tf est la signature d’un mélange de deux polymères non miscibles, appelés 
polymère A (basses températures) et polymère B (hautes températures). 







Figure II-27 : Flux de chaleur en fonction de la température (a) et analyse 
thermomécanique du TP8169 à l’état de réception (b). 
La présence du pic de recristallisation visible en DSC et non en rhéologie (Figure II-27(b)), 
peut s’expliquer par la différence de rampe soit respectivement 10°C/min et 3°C/min qui 
explique une recristallisation possible pendant une rampe plus lente. 
La moindre largeur du plateau cristallin pour le TP8169 que pour le TP8054 (Figure II-26) 
suite à la remontée des modules G’ et G’’ lors du phénomène de recristallisation s’explique 





logiquement par la fusion des cristaux du polymère A de plus basse température que le 
polymère B. 
3. 3. 2. Comparaison TP8054 et TP8169 
Les températures caractéristiques (Tg, Tr et Tf) des deux polyimides et leurs enthalpies 
respectives (Hr et Hf) obtenues par les deux méthodes DSC (a) et rhéométrie (b) ainsi 
que les modules élastiques G’ à l’état vitreux sont regroupés Tableau II-5. 
(a) Méthode DSC (rampe de 10°C/min sous azote) 










































Tableau II-5 : Températures caractéristiques et modules élastiques des polyimides 
semi-cristallins. 
Afin de mettre en évidence les composants du mélange, les thermogrammes de chaque 
polyimide sont superposés sur la Figure II-28. 
 
Figure II-28 : Flux de chaleur en fonction de la température (TP8054 et TP8169). 





Les deux grades de Vespel présentent des températures communes de transition vitreuse et 
de fusion à 244±3°C et 387±1°C, le TP8169 est donc un mélange à base du TP8054 ou 
proche du TP8054 (nommé polymère B). Au regard des températures de transition vitreuse 
et de fusion du polymère A, il semblerait qu’il s’agisse du PEEK dont les températures 
caractéristiques sont données dans le chapitre I. 
Cependant, il est difficile de conclure sur l’identification formelle. En effet, dans un 
mélange N-TPI/PEKK [Sauer-1996] [Cser-2001], la fraction volumique des composants 
influe sur la miscibilité et sur la ou les températures de transition vitreuse. Plus le 
pourcentage de polyimide (N-TPI) augmente et plus la température de transition vitreuse 
attribuée au PEKK augmente. 
En comparant les enthalpies de fusion Hf du TP8054 et HfB du TP8169 soit 
respectivement 33 et 25 J/g, la fraction massique du polymère B est de 75% soit 25% de 
PEEK. 
Bien que les deux grades de Vespel semblent présenter un polymère commun (B) avec des 
températures de transition vitreuse et de fusion communes leur température de 
recristallisation diffère (Tableau II-5). La température de recristallisation du polymère B 
(TrB) est supérieure à celle du TP8054 (Tr), l’énergie apportée doit être plus importante 
pour cristalliser le TP8169. En effet, la présence d’un autre polymère, ici le PEEK, freine 
la cristallisation du N-TPI et inversement. De même, en faisant varier les pourcentages des 
composants du mélange PEKK/N-TPI, Sauer a montré que les deux polymères présents se 
« gênaient » lors de la cristallisation [Sauer-1996]. 
 
Ces deux polyimides affichent de bonnes propriétés jusqu’à leur température de transition 
vitreuse mais après celle-ci la résultante rhéologique s’effondre et le matériau n’a plus de 
tenue mécanique. Afin de pallier la perte des propriétés mécaniques (stabilité 
dimensionnelle et thermique), due la réorganisation lors de la phase de cristallisation, 
plusieurs recuits sur ces matériaux à l’état de réception sont effectués pour leur permettre 
de cristalliser et ainsi avoir pour température maximale d’utilisation leur température de 
fusion et non leur température de transition vitreuse. Parce qu’un recuit peut oxyder et 
rigidifier le matériau, il est important de trouver un compromis entre température et durée 
de recuit. 
 





Sur ces bases nous avons développé une campagne de caractérisation pour différents temps 
et températures de recuits sur les deux polyimides semi-cristallins. 
3. 3. 3. Polyimides semi-cristallins après différentes histoires thermiques 
Les premiers recuits sont effectués dans la gamme de température des pics de 
recristallisation qui sont situés entre 290°C et 310°C pour le TP8054 et entre 280°C et 
320°C pour le TP8169 ; la première histoire de recuit commune choisie est de 2 heures à 
300°C avec une rampe en descente et montée de 5°C/min. La mesure des températures 




Figure II-29 : Schéma temps et température de recuit et mesure de Tg. 
 
a . Recuit de 2 heures à 300°C 
Les résultats par calorimétrie différentielle à balayage comparant les thermogrammes du 
matériau à l’état de réception et après un recuit de 2 heures à 300°C sont représentés Figure 
II-30 et Figure II-31 respectivement pour le TP8054 et le TP8169. 
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Figure II-30 : Comparaison des flux de chaleur en fonction de la température du 
TP8054 à l’état de réception et recuit 2 heures à 300°C. 
 
Figure II-31 : Comparaison des flux de chaleur en fonction de la température du 
TP8169 à l’état de réception et recuit 2 heures à 300°C. 





D’après les résultats de DSC (Figure II-32), les deux polyimides peuvent totalement 
cristalliser par recuit puisque le pic exothermique de recristallisation disparaît. Cependant 
l’apparition d’un pic endothermique de fusion commun aux deux polyimides à 314±2°C, 
de température inférieure à Tf (égal à TfB) et de faible enthalpie atteste de la formation de 
cristaux de moindre taille et en moindre nombre que ceux fondant à Tf. 
 
 
Figure II-32 : Flux de chaleur en fonction de la température du TP8054 et TP8169 
recuit 2 heures à 300°C. 
En appliquant la loi d’Avrami développée dans le chapitre I, Velisaris et coll. [Velisaris-
1986] ont observé deux portions linéaires distinctes lors de recuits isothermes du PEEK. 
Ce constat leur a permis de postuler que la cristallisation du PEEK fait intervenir des 
mécanismes de cristallisations multiples. Selon eux le premier mécanisme de cristallisation 
correspondrait au modèle de cristallisation par germination et croissance et serait associé à 
la température de fusion la plus élevée. Ce mécanisme serait majoritaire et rapide et 
présent quelles que soient les cinétiques de cristallisation isothermes et anisothermes. 
Le second mécanisme de cristallisation est attribué à un mécanisme de cristallisation 
interlamellaire minoritaire (Figure II-33) à l’origine d’entités cristallines de petites tailles, 
dont la température de fusion est inférieure (Tf’) à celle des cristaux formés par le premier 
mécanisme (second pic de fusion à plus haute température Tf). 






Figure II-33 : Schématisation simplifiée du phénomène de cristallisation 
interlamellaire. 
De plus, les températures de transition vitreuse TgA et TgB respectivement à 153±2°C et 
238±2°C présentent une augmentation de 11±2°C après cristallisation. D’Ilario [D’Ilario-
2006] ainsi que Ivanov [Ivanov-2000] ont attribué cette augmentation aux contraintes 
mécaniques imposées par les cristaux sur les régions amorphes adjacentes. Une autre cause 
complémentaire peut être le vieillissement chimique des polymères dû à une oxydation de 
surface. 
Des recuits ont été réalisés sur des éprouvettes de traction (rhéométrie) injectées par le 
fournisseur. Le TP8054, de couleur orangée transparent à l’état de réception, se déforme et 
son volume augmente après 2 heures à 300°C. Sa couleur change et devient vert kaki 
(Figure II-34). 
 
Figure II-34 : Eprouvettes de rhéométrie (2*5*40 mm) du TP8054 à l’état de 
réception (en haut) et 2 heures à 300°C (en bas). 
Le TP8169, de couleur kaki à l’état de réception, s’opacifie lors du recuit mais garde la 
même géométrie (Figure II-35). 
 
Figure II-35 : Eprouvettes de rhéométrie (2*5*40 mm) du TP8169 à l’état de 













Après 2 heures à 300°C pour le TP8169, les cristallites associées au PEEK (polymère A) 
commencent à fondre permettant ainsi une plus grande mobilité pour la cristallisation du 
polymère B. La différence de l’allure des pics de recristallisation (Figure II-28) entre les 
deux polyimides en témoignent. En effet, l’exothermie de recristallisation s’effectue sur 
20°C pour le TP8054 (de 290°C à 310°C) contre 40°C pour le TP8169 (de 280°C à 
320°C). De même, la chute des modules sur les analyses thermomécaniques est bien plus 
importante et abrupte pour le TP8054 que pour le mélange de polymères (Figure II-26 et 
Figure II-27). 
Pour le TP8169, la cristallisation secondaire est facilitée par la mobilité du polymère A. 
Par contre la formation de cristallites interlamellaires dans le TP8054 qui est un réseau 
macromoléculaire moins mobile peut engendrer une « détérioration » des cristallites issues 
de la fusion primaire expliquant le gonflement des échantillons. 
Les polyimides recuits, présentant à l’œil nu un changement de couleur, une analyse 
infrarouge est effectuée afin de détecter une éventuelle oxydation. 
Lors de l’analyse infrarouge, les deux polyimides recuits 2 heures à 300°C présentent des 
modifications. Les spectres du TP8054 sont normalisés par rapport à la bande d’absorption 
à 1483 cm-1 (Figure II-36). 
 
Figure II-36 : Spectres IRTF du TP8054 à l’état de réception et recuit 2 heures à 
300°C. 





L’analyse infrarouge montre une modification de la structure chimique du matériau lors du 
recuit, en particulier une modification de la fonction imide aux bandes d’absorption à 
1710, 1365 et 1110 et 721 cm-1 (Tableau II-6). Précisément, des décalages vers de plus 
hautes ou plus basses longueurs d’onde, soit un élargissement suivant la longueur sont 
observés entre les quatre précitées. Ishida [Ishida-1980] [Ishida-1995] a reporté des 
observations similaires sur différents polyimides (PMDA-ODA, BTDA-DMDA) et les a 
attribuées à la variation de cristallinité. Il en va de même pour les modifications sur les       
-CH des cycles aromatiques. Cependant au regard du changement de couleur des 
échantillons, le décalage à 1710 cm-1 peut aussi être dû à une oxydation. 
 
Longueurs d’onde 
(cm-1) Attributions des bandes Modifications 
1718  symétrique (C=O) de l’imide Décalage vers 1710 
1362 (C-N-C) de l’imide Elargissement vers 1390 
1145 asymétrique (C-H) Décalage vers 1140 
1110 (C-N-C) de l’imide Elargissement vers 1115 
920 (C-H) de l’aromatique sp2 Diminution vers 914
890 C-H) de l’aromatique sp2 Diminution vers 870 
770 (C-H) de l’aromatique sp2 Affinement
721 (C-N-C) de l’imide Décalage vers 718 
680 C-H) de l’aromatique sp2 Décalage vers 676 
Tableau II-6 : Attributions des bandes d’absorption et modifications des deux grades 
de Vespel après cristallisation. 
Le mélange TP8169 présente certaines modifications communes avec le TP8054 qui sont 
attribuables à l’augmentation du taux de cristallinité. Par contre, la forte diminution de la 
bande à 1420 cm-1 est un début de scission de chaîne au niveau des éthers du PEEK et non 
du polyimide puisqu’aucune modification à cette longueur d’onde n’est visible sur le 
TP8054 (Figure II-37). Les radicaux ainsi formés peuvent entraîner une apparition des -CH 
sur les aromatiques à 920 et 860 cm-1. Il faut noter aussi un élargissement de la bande 
d’absorption à 1720 cm-1 et un dédoublement à 1650 cm-1 expliquant une 
oxydation/scission. 
 






Figure II-37 : Spectres IRTF du TP8169 à l’état de réception et recuit 2 heures 
300°C. 
Afin de limiter les problèmes liés au recuit à 300°C, de plus bas isothermes sont appliqués 
sur le TP8169 à différents temps de maintien. 
 
b . Différents recuits 
Le thermogramme Figure II-38 montre la disparition du pic de recristallisation (Tr) du 
polyimide TP8169 à l’état de réception et l’évolution de la nouvelle température de fusion 
(Tf’) et de son enthalpie respective (Hf’) pour différents temps et températures de recuit. 






Figure II-38 : Flux de chaleur en fonction de la température du polyimide TP8169 à 
l’état de réception et à différents recuits. 
Des recuits, non présentés dans le mémoire, ont été réalisés sur le TP8054 afin de regarder 
l’évolution de la température de cristallisation secondaire (Tf’) en fonction du temps et/ou 
de la température de recuit. Les températures de fusion secondaire étant identiques aux 
deux polyimides pour les mêmes temps et températures de recuit, le TP8169 est bien 
composé du polyimide TP8054 (polymère B). 
Le Tableau II-7 regroupe les températures et enthalpies caractéristiques obtenues par DSC 
pour différentes températures (Tc) et temps de recuit (tc). Tgi représente les températures de 
transition vitreuse, Tri les températures de recristallisation avec leur enthalpie Hri et Tfi les 
températures de fusion initiales avec leur enthalpie Hfi. La nouvelle température de fusion 



































recuit 153±2 238±2 311±2 20±3   336±1 6±2 387±1 25±1 
250 2 nm 242±1 302±3 16±2   337±2 6±2 386±2 24±3 
250 10 nm 241±2 304±3 13±3   337±2 7±2 386±2 23±4 
270 2 nm 242±3   289±2 3±1 337±2 8±1 385±1 24±2 
270 10 165±2 249±2   295±2 2±1 338±1 6±1 385±2 22±3 
290 2 164±3 248±2   313±2 nm 340±2 nm 385±2 24±3 
290 10 165±2 249±1   317±2 nm 339±1 nm 385±2 24±1 
300 2 165±3 248±1   320±2 nm 339±1 nm 385±2 24±2 
Tableau II-7 : Températures caractéristiques du matériau (Tg, Tr et Tf) et enthalpies 
associées H en fonction de la température et du temps de recristallisation, nm=non 
mesurable. 
La nouvelle température de fusion (Tf’) apparaît à plus basse température que celles du 
polymère à l’état initial (TfA et TfB) et augmente avec le temps et/ou la température de 
cristallisation. L’enthalpie de fusion secondaire Hf’ est dix fois plus petite que celle de la 
fusion initiale Hf, les cristallites ainsi formées sont en plus petite quantité et de plus petite 
taille. Les températures de fusion initiales et leur enthalpie respective restent inchangées. Il 
est difficile de conclure sur la variation des aires sous pics (Hf’) en fonction de l’histoire 
thermique car la mesure est imprécise de par la proximité de la température de fusion (nm) 
comme le montre la Figure II-38. 
Le recuit minimal pour cristalliser correctement le polyimide est de 2 heures à 270°C. En 
dessous, le pic de recristallisation diminue avec le temps et/ou la température mais est 
toujours présent.  
Afin d’essayer de comprendre la formation et l’évolution des cristallites d’un point de vue 
de la dynamique macromoléculaire une analyse thermomécanique est réalisée. 





L’analyse thermomécanique est réalisée avec une rampe de 3°C/min, une fréquence de 
1 rad/s et une déformation de 0,1% sur des échantillons rectangulaires de dimensions 
(2*5*40) mm3 (Figure II-39). 
 
Figure II-39 : Analyse thermomécanique du TP8169 à l’état de réception et après 
différents recuits. 
La cristallisation conduit à une augmentation des relaxations  (TA et TB) ainsi qu’un 
léger élargissement. Ses modifications sont très probablement dues à l’effet contraignant 
des cristallites dans la phase amorphe ainsi qu’une diminution de celle-ci lors du passage 
de l’état amorphe à l’état semi-cristallin du polymère. Dès lors l’augmentation du plateau 
vitreux s’explique par le confinement des chaînes de la phase amorphe entre les cristaux 
primaires et secondaires. 
Dès le premier recuit, la remontée du plateau élastique G’ témoigne de la cristallisation du 
TP8169, à savoir le perfectionnement des cristaux du PEEK additionnée à celle du 
polymère B. Par contre, la stabilisation de G’ entre TA et TB pour lequel seul le polymère 
A attribuable au PEEK est dans un état cristallin laisse à penser que la cristallisation du 
PEEK est terminée dès le premier recuit. Sachant que la recristallisation du PEEK est à 
190°C ce résultat est logique. 





Dès lors, l’augmentation du plateau cristallin et ainsi de Tf’, de plus en plus marquée avec 
le temps et la température de recuit, est due à la création de cristallites secondaires venant 
corroborer les hypothèses émises à partir des analyses par DSC. 
L’étude infrarouge vise à mettre en évidence les changements de la structure chimique qui 
interviennent lors des recuits. Les spectres comparés du polyimide à l’état de réception et 
après cristallisation sont représentés. 
L’analyse infrarouge après un recuit de 2 heures à 270°C présente les mêmes modifications 
que celles observées après 2 heures à 300°C (Figure II-40). Au vu des résultats infrarouges, 
il est impossible de recristalliser le matériau sans modifier sa structure chimique. En effet, 
pour le recuit le plus faible, permettant au matériau de recristalliser correctement, soit 
2 heures à 270°C, le polyimide est oxydé voire commence à présenter des 
scissions/recombinaisons comme évoqué après 2 heures à 300°C. 
 
 
Figure II-40 : Spectres IRTF TP8169 à l’état de réception et recuit 2 heures à 270 et 
300°C. 
Etant donné l’oxydation lors des recuits, les matériaux recuits ne seront pas soumis à des 
vieillissements thermo-oxydatifs contrairement aux matériaux reçus. 





Afin de déterminer la structure des polyimides semi-cristallins Vespel, des diagrammes de 
diffraction des rayons X du produit à l’état de réception et ayant subi des recuits ont été 
réalisés, le but étant de voir si les nouvelles cristallites formées sont de conformations 
identiques aux initiales. 
Les polyimides semi-cristallins à l’état de réception présentent un pic de faible amplitude à 
13.65° confirmant un début de cristallisation effectivement identifiée par DSC pour les 
matériaux à l’état de réception (Figure II-41). En effet, les enthalpies de recristallisation et 
de fusion primaire n’étaient pas identiques. 
Après un recuit de 2 heures à 270°C, deux raies très intenses à 17.9° et 22.6° apparaissent 
pour les deux polyimides et deux raies supplémentaires à 18.7° et 28.4° pour le TP8169. 
L’intensité détectée est enregistrée en fonction de l’angle de déviation 2(deux théta). 
 
Figure II-41 : Enregistrement diffractométrique des polyimides TP8054 et TP8169. 
En reprenant les indexations des raies du polyimide semi-cristallin de la littérature [Friler-
1993] [Cser-2001], les plans associés aux raies sont déterminés (Tableau II-8). Les + 
indiquent l’intensité des raies. D’après les sources bibliographiques, les polyimides semi-









TP8054 TP8169 LaRC-TPI Indices de Miller de pics 
17.89+ 17.93++ 18++ (1 1 0) 
 18.77++  (1 1 1) 
22.55++ 22.73+++ 22.6+ (2 0 0) 
26.27 26.99 27.04+ (2 1 0) 
 28.2   
  30.1  
Tableau II-8 : Raies et plans associés des polyimides TP8054 et TP8169. 
L’intensité des raies augmente avec le recuit et se stabilise au-delà des 290°C mais aucune 
nouvelle raie n’apparaît lorsque le recuit est plus important. 
Les recuits influent la taille et le nombre de cristallites comme attesté par une 
augmentation de la température de fusion Tf’ en fonction de la température et/ou le temps 
de recuit. De même une augmentation de l’intensité et de la largeur des raies signifie une 
augmentation de la quantité de phase cristalline. Il faut aussi noter que l’intensité des raies 
à 18.77° et 28.4° seulement présentes pour le TP8169 (Figure II-41) n’augmentent pas 
avec le temps et/ou la température de recuit laissant penser qu’aucune modification 
cristalline n’est possible selon ces plans après le premier recuit. D’après Cser et Goodwin 
[Cser-2001], ces deux plans de cristallisation sont attribuables au PAEK (Tableau II-9). 
L’analyse diffractométrique sur la présence du PAEK corrobore les résultats obtenus en 
infrarouge et en DSC sur la présence de PAEK. 
PAEK Indices de Miller de pics 
18.53++ (1 1 0) 
20.27+ (1 1 1) 
22.77+ (2 0 0) 
28.51 (2 1 1) 
Tableau II-9 : Raies et plans associés du PAEK. 





Les polyimides à l’état de réception sont partiellement amorphes. Pour pouvoir les utiliser 
au-delà de leur température de transition vitreuse, un recuit à une température supérieure 
est ainsi effectué afin de cristalliser le polymère. 
Deux polyimides ont été analysés : un polyimide à un seul constituant, le TP8054 qui n’a 
pas pu être testé par analyse thermomécanique à cause de son gonflement lors de recuit sur 
des échantillons volumineux et un polyimide à base du TP8054 et de PEEK, le TP8169. 
Force est de constater que le recuit le moins sévère en terme de température et de temps de 
maintien engendre des modifications chimiques dues à l’oxydation du matériau. De plus 
l’analyse thermique doublée d’une étude par diffraction des rayons X montre que la 
cristallisation induite par les recuits est attribuable à un mécanisme de cristallisation 
interlamellaire minoritaire à l’origine d’entités cristallines de petites tailles, dont la 
température de fusion et l’enthalpie restent inférieures à celles des cristaux formés lors de 
la cristallisation primaire ne permettant pas d’agrandir le plateau cristallin comme illustré 
par l’analyse thermomécanique et donc confinant l’utilisation des deux grades de 
polyimides à leur utilisation à des températures inférieures à leurs températures de 
transition vitreuse. 
Le TP8169 passe ainsi de l’état amorphe à l’état cristallin, diminuant ainsi la chute des 
propriétés mécaniques après sa température de transition vitreuse TgB. 
Le comportement mécanique des polyimides soumis à une exposition prolongée est étudié 
lors de vieillissements à 200°C et 230°C. 
4. CONCLUSION 
Afin de répondre à la température ambiante de fonctionnement maximale de 200°C, 
évoquée lors du cahier des charges, trois familles de matériaux ont été sélectionnées mais 
en réalité deux familles de polymères : les polyimides et les polyaryléthercétones et deux 
familles de morphologie : les polyimides amorphes et les semi-cristallins. 
 
Deux polyimides amorphes de la société Sabic Innovative Plastic sont étudiés. Le premier 
polyimide amorphe, l’Extem XH1005, est une molécule innovante composée des fonctions 
imide et sulfone, dont la température de transition vitreuse de 261±2°C permet d’envisager 
des températures de service de 200°C en continue et de 250°C en pointe. 





Le deuxième, l’Extem UH1006 est un mélange de deux polymères, un PolyEtherImide et 
un N-TPI (New-Thermoplastic PolyImide). Contrairement aux résultats publiés par Sheth 
[Sheth-2008], le polyimide UH1006, injecté par la société Sabic-ip à l’état de réception, est 
un mélange non miscible qui a pour conséquence de diminuer sa température d’utilisation 
en deçà de 245±2°C qui correspond à sa température de transition vitreuse la plus basse. 
Puisque la mise en forme de l’UH1006 n’a pas permis une miscibilité totale contrairement 
aux résultats avancés par Sheth, peut se poser le problème d’une instabilité dimensionnelle 
ruineuse d’éventuelles interfaces collées ou soudées qui nécessitera de futures expériences 
de qualifications des interfaces. Cependant  son coefficient d’expansion thermique à 
46 ppm/°C reste faible. De plus, il apparaît clairement que les différentes histoires 
thermiques telles que le second passage, par exemple, modifie l’état de miscibilité de 
l’UH1006 créant une  modulation d’hétérogénéité au sein du matériau qui peut aboutir soit 
à un effet synergique si la miscibilité est forte, soit à l’inverse à des disparités de cinétique 
de dégradation sous condition environnementale telle que des vieillissements oxydatifs. 
Pour répondre aux exigences en service à hautes températures, des échantillons de 
polyimides amorphes, l’XH1005 et l’UH1006, ont été conditionnés à des vieillissements 
isothermes. Les températures choisies sont de 200°C en accord avec la température 
environnementale du boîtier et de 230°C soit juste en dessous de leur température de 
transition vitreuse afin d’accélérer le vieillissement. Les essais de caractérisation (DSC, 
rhéométrie, Infrarouge, etc.) sont effectués dans le chapitre III. 
 
La deuxième famille de polymère étudiée est celle des PolyArylEtherKétones et en 
particulier les PEKEKKs. Contrairement aux polyimides semi-cristallins, ces polymères 
aromatiques ne présentent pas de problème de cristallisation d’où l’intérêt de leur étude. En 
effet, la société Victrex effectue un recuit après injection. 
Pour une application en service de 200°C, le grade chargé 30% de fibres de verre reste un 
bon candidat après le passage de sa transition vitreuse, qui en affichant un module 
élastique de 3,2.108 Pa exhibe une tenue dimensionnelle structurale contrairement au grade 
non chargé dont le module est de 0,95.108 Pa. Par contre, une interface fibre/matrice 
pouvant être source d’endommagement accéléré, l’évolution en milieu oxydatif des deux 
grades de PEKEKK est étudiée. Les PEKEKKs sont soumis aux mêmes températures que 
les polyimides amorphes et une température de vieillissement supplémentaire de 290°C 
pour accélérer les phénomènes. 





La troisième famille de polymère étudiée est celle des polyimides semi-cristallins de la 
société Dupont de Nemours. A l’état de réception, les polyimides sont partiellement 
amorphes et peuvent être utilisés jusqu’à 244±3°C soit leur température de transition 
vitreuse. Au-delà de celle-ci la résultante rhéologique s’effondre et le matériau n’a plus de 
tenue mécanique. Cet effondrement est dû à la réorganisation lors de la phase de 
cristallisation. 
Afin de pallier la perte des propriétés mécaniques (stabilité dimensionnelle et thermique), 
plusieurs recuits sur ces matériaux à l’état de réception sont effectués pour leur permettre 
de cristalliser et ainsi avoir pour température maximale d’utilisation leur température de 
fusion et non leur température de transition vitreuse. Parce qu’un recuit peut oxyder et 
rigidifier le matériau, il est important de trouver un compromis entre température et durée 
de recuit. 
Deux polyimides ont été analysés : un polyimide à un seul constituant, le TP8054 qui n’a 
pas pu être testé par analyse thermomécanique à cause de son gonflement lors de recuit sur 
des échantillons volumineux et un polyimide à base du TP8054 et de PEEK, le TP8169. 
Force est de constater que le recuit le moins sévère en terme de température et de temps de 
maintien engendre des modifications chimiques dues à l’oxydation du matériau. 
De plus, l’analyse thermique doublée d’une étude par diffraction des rayons X montre que 
la cristallisation induite par les recuits est attribuable à un mécanisme de cristallisation 
interlamellaire minoritaire à l’origine d’entités cristallines de petites tailles, dont la 
température de fusion et l’enthalpie restent inférieures à celles des cristaux formés lors de 
la cristallisation primaire ne permettant pas d’agrandir le plateau cristallin comme illustré 
par l’analyse thermomécanique du TP8169. 
Le comportement mécanique des deux grades de polyimides soumis à une exposition 
prolongée à des températures inférieures à leurs températures de transition vitreuse soit 
200°C et 230°C est étudié lors du chapitre III. 
  







CHAPITRE   III 






































1. CHOIX DES TEMPERATURES DE VIEILLISSEMENT 
Les échantillons sont placés dans des enceintes maintenues à 200±5°C, 230±5°C et 
290±5°C. Ces températures de vieillissement ont été choisies en fonction du cahier des 
charges et des températures caractéristiques des six matériaux sélectionnés et mesurées lors 
du chapitre II. Les températures de transition vitreuse (Tg) et de fusion (Tf) ainsi que les 
modules élastiques à l’état vitreux sont regroupés Tableau III-1. 
Matériau Tg (°C) Tf (°C) 
Module élastique G’ 
à 25°C (GPa) 





STG45 179±3 388±2 1,4±0,10 
ST45GL30 180±2 388±2 2,3±0,10 







Tableau III-1 : Températures caractéristiques et modules élastiques à 25°C des 
polymères sélectionnés. 
La première température de vieillissement sélectionnée correspond à TA soit la température 
d’environnement maximale du cahier des charges du programme de recherche 
DIAMONIX, elle est fixée à 200°C. Les modifications physico-chimiques sont thermo-
dépendantes jusqu’à un certain point d’agression limite au-delà duquel la nature et les 
mécanismes de vieillissement sont altérés. 
Afin de pouvoir simuler des temps longs de vieillissement sur des durées plus faibles, nous 
avons donc procédé à un vieillissement accéléré à 230°C. En effet, cette température 
permet de se placer à une température de vieillissement supérieure à TA sans dépasser les 





températures de transition vitreuse des polyimides amorphes et semi-cristallins à l’état de 
réception. Enfin, la dernière température, soit 290°C, permet d’accélérer les phénomènes 
de vieillissement thermique des PEKEKKs. 
Parce que les matériaux, sélectionnés pour leur morphologie ou leur famille différentes, 
présentent lors du vieillissement thermique des comportements différents, ils sont traités 
séparément. 
Suite à l’étude de la cinétique de perte de masse, des analyses thermomécaniques, 
thermiques et d’identification chimique par IRTF seront croisées afin de dégager les 
phénomènes de vieillissement et leurs causes. 
2. LES POLYIMIDES AMORPHES 
2. 1. Le polyimide amorphe XH1005 
Le vieillissement du matériau est souvent évalué en suivant l’évolution de ces propriétés en 
fonction du temps d’exposition dans un environnement le moins éloigné possible de celui 
de l’application. Facile à mesurer et fournissant une information continue, la variation de 
masse qui accompagne la thermo-oxydation du matériau sous atmosphère oxydante, est 
depuis longtemps prise comme indicateur de dégradation. 
2. 1. 1. Etude gravimétrique à 200°C et 230°C 
Le suivi gravimétrique a été réalisé sur un lot de 5 échantillons de chaque matériau étudié. 
Les échantillons sont disposés dans des enceintes, avec air pulsé, maintenues aux 
températures définies ci-dessus. Le temps de maintien dans l’enceinte est appelé temps de 
vieillissement et est noté ta. Les épaisseurs des échantillons gravimétriques varient entre 
2 mm (pour les semi-cristallins) et 4 mm (pour les amorphes) selon les différents 
fournisseurs. Ils sont refroidis sous air pendant 30 minutes et pesés sur une balance de 
précision à 10-5 grammes près. 




mmV 100% , où mi et mt, 
sont respectivement les masses des échantillons à l’instant initial et à l’instant t, est 
représentée sur la Figure III-1 pour 200°C et 230°C d’isothermes de vieillissement. 






Figure III-1 : Evolution de la masse du polyimide XH1005 à 200 et 230°C en fonction 
de la durée du vieillissement. 
Quelle que soit la température de vieillissement, 200°C ou 230°C, la cinétique de perte de 
masse de l’XH1005 peut se décomposer en trois processus. 
Initialement, le polyimide amorphe perd instantanément 0,35±0,01% de sa masse due à un 
départ de molécules d’eau (1). 
Dans un second temps, pour ta compris entre 24 et 5000 heures à 200°C et entre 24 et 
2000 heures à 230°C, la masse des échantillons augmente respectivement de 0,25±0,01% 
(2) et de 0,16±0,02% (2’). Dans une troisième phase, après 5700 heures à 200°C (3) et 
2200 heures à 230°C (3’), la masse des échantillons diminue. La perte de masse est linéaire 
en t avec une pente supérieure à 230°C. Pour un même temps de vieillissement, soit 
11600 heures (16 mois), le polymère atteint 0,28±0,01% de perte de masse pour un 
vieillissement à 200°C et 1,90±0,05% à 230°C. 
La vitesse de perte de masse tend rapidement vers une valeur maximale, ce qui indiquerait 
qu’un régime stationnaire s’installe très rapidement comme l’a démontré Colin sur 
plusieurs thermodurcissables de type époxyde-amine et de type polyimide [Colin-2001], ce 
qui laisse à penser qu’un seul phénomène de dégradation prédomine aux temps longs 
d’exposition. 





Les effets du vieillissement thermique sur les propriétés du polyimide XH1005 sont étudiés 
à partir d’analyses rhéologiques couplées à des analyses par calorimétrie différentielle à 
balayage et d’une étude par spectroscopie infrarouge. 
Afin de mieux comprendre les mécanismes de dégradation thermique, l’étude de ce 
polyimide s’effectuera en trois parties : 
- La perte de masse instantanée (étape 1) : ta < 1 jour à 200°C et 230°C 
- La prise en masse (étape 2) : ta < 8 mois (5700 heures) à 200°C et ta < 3 mois 
(2200 heures) à 230°C 
- La perte de masse (étape 3) : ta > 8 mois (5700 heures) à 200°C et ta > 3 mois 
(2200 heures) à 230°C 
2. 1. 2. Etape (1) : ta < 1 jour à 200°C et 230°C 
Les réponses thermomécaniques à l’état de réception et après 1 jour de vieillissement sont 
superposées Figure III-2. Rappelons que l’analyse thermomécanique est réalisée à 1 rad/s 
pour une déformation de 0,1% et soumise à une rampe de 3°C/min. Les dimensions des 
échantillons sont (4*10*45) mm3. 
 
Figure III-2 : Analyse thermomécanique de l’ XH1005 à l’état de réception et après 
1 jour à 200°C. 





Comme précédemment analysé dans le chapitre II, le polymère présente une relaxation  
affinée, mesurée au maximum de G’’ à 251±2°C, et une relaxation secondaire vers 100°C, 
atténuée après 24 heures de vieillissement. L’isotherme de vieillissement semble avoir 
joué, pour partie, le même rôle que l’histoire thermique appelée « second passage » dont la 
signature rhéologique est représentée chapitre II. 
L’atténuation de la relaxation secondaire  prouve qu’elle est due à des contraintes 
thermiques piégées lors de la mise en forme du matériau entraînant une diminution de la 
largeur du pic de la température de la relaxation . 
 
De plus, un vieillissement de 1 jour entraîne la disparition du démoulant de type 
polyéthylène mis en évidence par IRTF sur la Figure III-3 qui est normalisée sur la bande 
d’absorption attribuée aux aromatiques à 1498 cm-1. Les modifications sont les mêmes que 
celles observées lors de l’analyse à cœur et en surface du matériau à l’état de réception 
(chapitre II). En effet, les bandes d’absorption à 2926 cm-1 et 2855 cm-1 (respectivement    
-CH2 asymétrique et symétrique) disparaissent et les bandes d’absorption à 2960 cm-1 et 
2871 cm-1 (respectivement -CH3 asymétrique et symétrique) diminuent. 
 
 
Figure III-3 : Spectres IRTF de l’XH1005 à l’état de réception et après 1 jour à 
200°C. 





L’affinement de la relaxation peut aussi s’expliquer par la présence de faibles masses dues 
à la présence de plastifiant, de même formule chimique que le matériau, donc ne pouvant 
pas être identifié par analyse spectroscopique infrarouge, est souvent utilisé pour faciliter 
la mise en œuvre. Lors de la montée en température, les faibles masses peuvent migrer à la 
surface et s’évaporer car leur tension de surface est faible. En effet, la présence de 
plastifiant abaisse la température du polymère, d’où cette légère augmentation de la 
relaxation  après évaporation du plastifiant après 1 jour à 200°C [Kaush-2001]. 
Afin de vérifier la présence de plastifiant, des mesures chromatographiques par perméation 
de gel ont permis de comparer la répartition des masses molaires entre un matériau à l’état 
de réception et après 24 heures de vieillissement à 200°C. 
La distribution des masses molaires du polyimide XH1005 a été déterminée par 
chromatographie par perméation de gel (Gel Permeation Chromatography) appelée aussi 
chromatographie d’exclusion stérique. 
Les échantillons ont été fournis pour des analyses en chromatographie au Cirimat (Centre 
Inter-universitaire de Recherche et d’Ingénierie des Matériaux) à Toulouse. 
Les analyses chromatographiques sont réalisées en solution dans du DMF 
(DiMéthylFormamide) à des concentrations entre 5 et 6 mg/mL sur un système équipé 
d’un jeu de deux colonnes thermostatées à 40°C de type TSK-Gel Alpha3000 et 5000 
(Tosoh Bioscence) montées en série, et d’un détecteur réfractométrique. Le débit est de 
1 mL/min. 
Avant analyse, les échantillons sont filtrés à 0,2 µm. Le toluène a été rajouté dans les 
échantillons traités à 200°C et joue le rôle d’étalon interne.  
Les valeurs de masses molaires moyennes en nombre (Mn) et en masse (Mw) déduites de 
ces mesures sont regroupées dans le Tableau III-2. L’indice de polymolécularité y figure 
aussi : IP = Mw/Mn. 
 
Echantillon Max RT (mL) Mp Mn Mw IP 
A l’état de réception 15,47 23839 11399 34427 3,02 
1 jour à 200°C 15,50 22540 10833 32014 2,95 
Tableau III-2 : Valeurs des masses moyennes à l’état de réception et après 24 heures 
à 200°C. 
Les valeurs sont données par rapport à un étalonnage utilisant des standards de type 
PolyEthylène Glycol (PEG). 





Après 24 heures de vieillissement à 200°C, apparaît une diminution modeste des masses 
molaires moyennes en nombre Mn et en poids Mw correspondant aux incertitudes de 
mesure évaluées à 5%. Les résultats chromatographiques invalident l’hypothèse d’une 
perte de plastifiants après 24 heures de vieillissement à 200°C. 
2. 1. 3. Etape (2) : ta < 8 mois à 200°C et ta < 3 mois à 230°C 
Les analyses physico-chimiques obtenues à 200°C et 230°C sont présentées séparément. 
a . Vieillissement à 200°C 
L’évolution des propriétés thermomécaniques au cours du vieillissement est étudiée à 
partir des courbes rhéologiques réalisées à 200°C. 
A l’affinement du pic alpha sur G’’ pour ta = 1 mois (720 heures) à 200°C vient s’ajouter 
une augmentation du module élastique G’ à l’état vitreux comme le montre la Figure III-4. 
 
 
Figure III-4 : Analyse thermomécanique de l’XH1005 à l’état de réception et vieilli à 
200°C. 
Ce comportement, significatif d’une rigidification du matériau, pourrait s’expliquer par la 
poursuite de la réaction d’imidisation qui, lors de la mise en forme peut ne pas être 
terminée. Le mécanisme d’imidisation est rappelé Figure III-5. 






Figure III-5 : Synthèse d’imidisation. 
L’augmentation du nombre de fonction imide entraînerait une augmentation de la 
relaxation  et du module élastique G’. En effet, la fonction imide créée est très rigide car 
constituée d’un cycle à 5 chaînons (Figure III-6). 
 
Figure III-6 : Fonction imide. 
Par ailleurs, après le passage de la température de relaxation , le matériau comporte des 
« microbulles » à cœur ; or l’imidisation s’effectue par évaporation d’eau. 
Bien que la perte de masse due au départ d’eau lors de la réaction d’imidisation ne soit pas 
visible par gravimétrie, l’imidisation n’est pas à proscrire car elle peut être masquée par 
une oxydation surfacique forcément progressive et qui est mise en évidence par la 
coloration des échantillons qui d’orangée passe au marron puis au noir pour des temps de 
vieillissement plus longs. 
 
Pour des temps plus longs, les manifestations rhéologiques s’inversent, comme le montre 










Figure III-7 : Analyse thermomécanique de l’XH1005 vieilli à 200°C. 
La relaxation alpha, notée T diminue de 2±1°C pour ta = 3 mois (2200 heures) et de 
8±2°C pour ta = 7 mois (5000 heures). De plus, le module élastique diminue mais reste 
cependant supérieur à son niveau à l’état de réception. Ces modifications s’accompagnent 
d’une asymétrisation de plus en plus marquée de la relaxation  sur le module de perte G’’. 
Pour ta = 7 mois, un élargissement de la relaxation  est visible témoignant, d’après de 
nombreux auteurs [Buch-1999] [Buch-2000b] [Gaussens-2010], de la présence de chaînes 
moléculaires de structures chimiques variables à savoir des chaînes intactes et des chaînes 
dégradées voire oxydées. 
 
Le changement de couleur et l’élargissement de la relaxation  peuvent expliquer un début 
d’oxydation en surface. C’est pourquoi un suivi par spectroscopie infrarouge à transformée 
de Fourier est concomitante aux analyses thermomécaniques. 
 
L’analyse infrarouge de l’XH1005 (Figure III-8) a été réalisée en surface des échantillons 
après 1 jour à 200°C, afin de supprimer la présence de démoulant, et après vieillissement 
thermique à 200°C pendant 8 mois. La normalisation est faite sur la bande d’absorption 
attribuée aux aromatiques à 1498 cm-1. 






Figure III-8 : Spectres IRTF de l’XH1005 après 1 jour et 8 mois à 200°C. 
Le spectre IRTF présente une modification à 3200 cm-1 attribuée aux -OH. La présence des 
fonctions hydroxyles semble témoigner d’une oxydation surfacique naissante causée par 
une diffusion de l’oxygène de l’air au sein du polymère qui est cohérente avec la prise en 
masse observée. Afin d’asseoir l’hypothèse d’une oxydation surfacique correspondant à la 
prise en masse (Figure III-1), des échantillons, soumis à un de vieillissement accéléré à 
230°C, sont analysés par suivi thermomécanique et spectroscopie infrarouge. 
b . Vieillissement à 230°C 
Les réponses thermomécaniques à l’état de réception et pour différents temps de 
vieillissement à 230°C sont superposées Figure III-9. 
Après 1 mois (720 heures) de vieillissement, la relaxation  augmente et se dédouble. Les 
relaxations , notées T1 la plus basse et T la plus élevée, sont respectivement de 
254±2°C et 262±2°C. Pour un vieillissement de 3 mois, le dédoublement est plus marqué, 
la relaxation, notée T diminue très légèrement de 2±1°C et T1 diminue de 8±2°C. 






Figure III-9 : Analyse thermomécanique de l’XH1005 à l’état de réception et vieilli à 
230°C. 
Le dédoublement de la relaxation  peut être indicateur de la formation d’une couche 
oxydée ou TOL (Thin Oxidized Layer). L’épaisseur de la couche oxydée en surface croît 
avec le temps de vieillissement. La TOL est due, d’une part à la diffusion de l’oxygène de 
l’air vers le cœur du polymère et, d’autre part, à la fixation de cet oxygène sur le réseau par 
des réactions d’oxydation. 
Dans cette couche, la concentration des produits d’oxydation est maximale à la surface et 
diminue progressivement vers l’intérieur de l’échantillon. Ainsi, le cœur de l’éprouvette ne 
serait pas affecté par l’oxydation. La composition chimique du cœur serait identique à celle 
des matériaux avant vieillissement expliquant ainsi l’élargissement de la relaxation alpha 
dans un premier temps puis le dédoublement. 
 
Afin de confirmer ce processus d’oxydation une étude infrarouge est effectuée. De même 
que pour les vieillissements à 200°C, la normalisation est faite sur la bande d’absorption 
attribuée aux aromatiques à 1498 cm-1. 
Pour un temps de vieillissement de 3 mois (2200 heures) à 230°C, la modification vers 
3200 cm-1, attribuée aux –OH et caractéristique d’une oxydation, est beaucoup plus 
marquée qu’à 200°C (Figure III-10 et Figure III-11). 






Figure III-10 : Spectres IRTF de l’XH1005 à l’état de réception et vieilli 3 mois à 
230°C (4000  600 cm-1). 
 
Figure III-11 : Spectres IRTF de l’XH1005 à l’état de réception et vieilli 3 mois à 
230°C (1800  600 cm-1). 





Des modifications sont aussi visibles sur les bandes d’absorption à 1208 et 1194 cm-1, elles 
sont attribuées aux fonctions méthyles présentes sur la fonction isopropyle entre les 
groupements aromatiques. Les fonctions méthyles font intervenir des liaisons -CH 
primaires. 
De nombreuses études, menées sur des composés modèles, ont permis de préciser les 
relations entre structure et oxydabilité des polymères et en particulier, de montrer qu’il 
existe une relation directe entre l’énergie de scission de la liaison -CH (ED) et la vitesse 
d’arrachement de l’atome d’hydrogène. Comme résultat, le classement suivant de 
sensibilité à l’oxydation a pu être établi :  
 Sites particulièrement instables : 
o C-H tertiaires (ED≈377-382 J.mol-1) 
 Sites modérément stables : 
o C-H secondaires (ED≈395 J.mol-1) 
 Sites stables : 
o C-H primaires (ED≈406-418 J.mol-1) 
o C-H aromatiques (ED>450 J.mol-1) 
 
Ainsi, l’attaque des -CH primaires, qui sont des sites stables, met en relief, au-delà d’une 
oxydation de surface, un début de scission de chaînes. 
De plus, la bande d’absorption à 1717 cm-1 attribuable à l’élongation symétrique du 
carbonyle C=O sur la fonction imide s’élargit. Elle semble masquée par la présence de 
fonctions cétones, aldéhydes ou acide carboxylique (entre 1690 à 1750 cm-1) (Figure 
III-11). 
Un mécanisme de vieillissement par oxydation des fonctions méthyles est proposé Figure 
III-12. 
 
Figure III-12 : Mécanisme de vieillissement par oxydation des fonctions méthyles. 
 





Un autre mécanisme peut avoir lieu entre l’aromatique et la fonction isopropyle. Cette 
scission/recombinaison est moins probable car elle nécessite plus d’énergie que 
l’oxydation des méthyles. 
L’analyse rhéologique et en particulier la hauteur et la largeur du plateau caoutchoutique 
aurait pu nous informer sur une éventuelle scission de chaînes car le plateau vient à 
disparaître pour de courtes chaînes. Etant donné le comportement cassant et friable du 
matériau vieilli, les mesures après le passage de la relaxation alpha n’ont pas été possibles. 
 
Après avoir étudié le matériau lors de sa prise en masse, le même travail est effectué 
lorsque les échantillons commencent à perdre de la masse (Etape 3). 
2. 1. 4. Etape (3) : 8 mois < ta à 200°C et 3 mois < ta à 230°C 
Des analyses thermomécaniques, superposées Figure III-13, sont réalisées avec les mêmes 
paramètres que précédemment. 
 
Figure III-13 : Analyse thermomécanique de l’XH1005 à l’état de réception et vieilli à 
200°C pour ta > 11 mois. 
Lors de la perte de masse, l’élargissement est plus prononcé jusqu’à se dédoubler à 
15 mois à 200°C (10800 heures), le polyimide présente deux relaxations, notées T1 et T 





dont l’écart augmente avec le temps de vieillissement. A 18 mois (13000 heures) de 
vieillissement à 200°C les relaxations T et T2 chutent. 
Le dédoublement est toujours effectif quel que soit le temps de vieillissement à 230°C 
(Figure III-14). De plus, l’écart entre les relaxations T et T2 est moindre qu’à 200°C. 
 
 
Figure III-14 : Analyse thermomécanique de l’XH1005 à l’état de réception et vieilli à 
230°C pour ta > 5 mois. 
Afin de confirmer que le dédoublement de la relaxation est indicateur de la formation 
d’une couche oxydée, une analyse par calorimétrie différentielle à balayage a été effectuée 
à 10°C/min à 200°C et 230°C (Figure III-15 et Figure III-16). 
A 200°C, le polyimide révèle une seule température de transition vitreuse à cœur à 
264±2°C. La surface de l’échantillon présente deux températures de transition vitreuse, 
respectivement à 232±2°C et 259±3°C. Ces deux températures correspondent à la couche 
oxydée et une légère partie prélevée au cœur de l’échantillon lors de la découpe. 






Figure III-15 : Flux de chaleur en fonction de la température de l’XH1005 vieilli 
19 mois à 200°C à cœur et en surface. 
Les analyses effectuées à 230°C présentent le même comportement soit une seule 
température à cœur de l’échantillon et deux en surface comme l’atteste la Figure III-16. 
 
 
Figure III-16 : Flux de chaleur en fonction de la température de l’XH1005 vieilli 3 et 
6 mois à 230°C à cœur et en surface. 





Conformément à l’analyse rhéologique, l’écart entre les deux transitions est moindre à 
230°C qu’à 200°C. En effet, la température de transition vitreuse Tg1 est bien plus élevée 
que celle mesurée à 200°C. Après 6 mois (4300 heures) à 230°C, la température de 
transition vitreuse (Tg1) mesurée est de 256±3°C. 
La première relaxation  (T1) (Figure III-13 et Figure III-14) est donc attribuable à la 
TOL et T2 au matériau à cœur. 
Il est à noter une remontée du signal sur tous les thermogrammes après la transition 
vitreuse. Cette relaxation enthalpique qui n’apparaît pas à l’état de réception est due à la 
relaxation des contraintes thermiques générées par la brusque variation de température de 
l’échantillon lors de sa sortie du four de vieillissement. 
Une étude infrarouge est réalisée sur deux matériaux, un vieilli 24 mois (17400 heures) à 
200°C (Figure III-17 et Figure III-18) et un vieilli 12 mois (8600 heures) à 230°C (Figure 
III-19 et Figure III-20) dont les pertes de masse respectives sont de 0,2% et 1,3%. 
 
 
Figure III-17 : Spectres IRTF de l’XH1005 à l’état de réception et vieilli 24 mois à 
200°C (4000  600 cm-1). 






Figure III-18 : Spectres IRTF de l’XH1005 à l’état de réception et vieilli 24 mois à 
200°C (1800  600 cm-1). 
Une première modification est la patatoïde entre 3100 et 3600 cm-1 attribuée aux -OH 
intramoléculaires et significative d’une oxydation. 
Après 24 mois (17400 heures) de vieillissement à 200°C, la double bande d’absorption à 
1721-1717 cm-1 s’élargit et devient une seule bande de 1690 à 1750 cm-1 correspondant à 
la formation de cétone ou d’aldéhyde. Le processus de scission de chaîne est donc visible 
par oxydation. La scission de chaînes s’amorce dès que le seuil d’oxydation critique est 
atteint dans la couche oxydée [Van Krevelen-1990]. 
Il bien est connu que la thermo-oxydation des polymères est une réaction en chaîne 
amorcée par la rupture de liaisons faibles conduisant à la formation de radicaux libres, 
notés P°, et qui se propage par arrachement d’atomes d’hydrogène. Plus spécifiquement le 
mécanisme proposé est le suivant : 
 Amorçage : POOH  2P°+ espèces de faibles masses (volatils) +H2O 
Les actes d’amorçage peuvent être divers et très complexes : ils varient suivant la structure 
chimique du substrat et la température du vieillissement. 
 





 Propagation : elle est toujours composée des deux actes suivants : 
o P°+O2  PO2° 
o PO2°+ PH  POOH+P° 
Le mécanisme est auto entretenu avec la création d’hydropéroxyde (POOH), l’oxydation se 
fait donc en boucle fermée. En effet, la principale source de radicaux P° est la 
décomposition des espèces les moins stables thermiquement qui se sont formées et 
accumulées dans le milieu réactionnel pendant les premiers instants de vieillissement 
(propagation) c’est-à-dire les hydropéroxydes de très faible énergie de dissociation 
(ED=150 kJ.mol-1). 
Les modifications chimiques avec création d’hydropéroxydes, consécutives au 
vieillissement thermo-oxydatif sont mises en évidence après 12 mois (8600 heures) à 
230°C par analyse infrarouge (Figure III-19 et Figure III-20). 
 
 
Figure III-19 : Spectres IRTF de l’XH1005 à l’état de réception et vieilli à 230°C 
(4000  600 cm-1). 






Figure III-20 : Spectres IRTF de l’XH1005 à l’état de réception et vieilli à 230°C 
(4000  600 cm-1). 
A 230°C, une nouvelle bande d’absorption apparaît à 1853 cm-1 et est attribuée au 
carbonyle C=O. D’autres bandes d’absorption vers 1780, 1720, 1360 et 1110 cm-1 
attribuées à la fonction imide sont aussi touchées ainsi que celle attribuée aux éthers à 
1261/1269 cm-1. 
La bande à 1614 cm-1, attribuable à une des trois bandes assignées à l’élongation C=C des 
harmoniques du cycle aromatique, s’atténue en fonction du temps de vieillissement. 
De plus, deux bandes d’absorption à 1208 et 1194 cm-1, attribuées aux fonctions 
isopropyles disparaissent. Comme évoqué précédemment, ses disparitions sont dues à une 
scission de chaînes au niveau des fonctions isopropyles. Ses coupures de chaînes se 
superposent à l’oxydation de surface et explique le comportement friable des échantillons 
utilisés par les analyses thermomécaniques. 
Afin d’entériner l’hypothèse de scission de chaînes qui explique la perte de masse en 
gravimétrie, une analyse de la distribution des masses molaires du polyimide XH1005 a été 
déterminée par chromatographie par perméation de gel sur un échantillon de l’XH1005 
vieilli 24 mois (17400 heures) à 200°C et comparée à celle d’un matériau à l’état de 
réception. Les conditions d’essai sont les mêmes que les résultats présentés précédemment 
(24 heures à 200°C). 





Les valeurs de masses molaires moyennes en nombre (Mn) et en masse (Mw) déduites de 
ces mesures sont regroupées Tableau III-3. L’indice de polymolécularité y figure aussi : 
IP = Mw/Mn. 
Echantillon Max RT (mL) Mp Mn Mw IP 
A l’état de réception 15,47 23839 11399 34427 3,02 
24 mois à 200°C 16,63 10470 3218 16595 5,16 
Tableau III-3 : Valeurs des masses moyennes à l’état de réception et vieilli 24 mois à 
200°C. 
Le vieillissement thermique pour ta = 24 mois (17400 heures) à 200°C conduit à une 
dégradation du polymère initial. En effet, la masse molaire en nombre (Mn) diminue d’un 
facteur 3. Le vieillissement provoque donc une scission de chaînes polymériques se 
traduisant par une augmentation de l’indice de polydispersité qui conforte les résultats 
IRTF. 
2. 1. 5. Conclusion 
Le polyimide XH1005, sous vieillissement thermique présente un comportement qui peut 
se décomposer en trois processus [Marais-1998]. 
Initialement, une perte instantanée est due au départ de molécules d’eau. Dans un second 
temps, une reprise de poids qui s’accompagne d’une oxydation en surface suivie par une 
perte de masse du polymère causée par le départ de molécules. La prise en masse provient 
de l’incorporation de l’oxygène par addition au radical P° qui correspond à l’acte de 
propagation tandis que la perte de masse se produit uniquement au cours de l’étape 
d’amorçage. 
La plus grande cinétique de perte de masse à 230°C s’explique par la proximité de la 
température de vieillissement et de la température de transition vitreuse (Tg) qui permet 
une plus grande mobilité de la structure macromoléculaire et donc une plus grande 
diffusion de l’oxygène. Il est probable que la plus grande cinétique d’oxydation lors de 
l’étape (2), identifiée sur les courbes gravimétriques, ait permis la formation d’entités 
thermostables n’évoluant plus dans leur composition chimique, ce qui expliquerait la 
stabilité de T dès 4300 heures de vieillissement (Figure III-14) et comme en témoigne la 
formation de la TOL (Figure III-21). Au regard des analyses rhéométriques réalisées pour 
des vieillissements de 12 mois (8600 heures) à 230°C et 18 mois (13000 heures) à 200°C, 
l’évolution de la température de la relaxation  associée à la TOL (T1) laisse penser que 





les mécanismes d’oxydation/scission de chaîne font évoluer la composition chimique de la 
couche oxydée qui serait de moindre stabilité qu’à 230°C expliquant une diffusion non 
empêchée de l’oxygène à cœur. En effet, la visualisation d’une coupe d’un échantillon 
12 mois à 200°C montre un brunissement sur toute l’épaisseur comme le montre la Figure 
III-21. 
 
Figure III-21 : Coupe de l’XH1005 vieilli 12 mois à 200°C (à gauche) et 230°C (à 
droite). 
De plus, des essais mécaniques de traction, réalisés à 2 mm/min, montrent un effondrement 
de la contrainte à la rupture. Pour un temps de vieillissement équivalent, soit 3 mois, la 
contrainte à la rupture chute de 71 MPa à 44 MPa à 200°C et atteint 12 MPa à 230°C 
comme le montre la Figure III-22. 
 
Figure III-22 : Evolution de la contrainte à la rupture en fonction du temps de 
vieillissement (XH1005). 
A 230°C, cette chute brutale, dès le premier temps de vieillissement, s’explique par la 
formation de la TOL identifiée par le dédoublement de la relaxation  lors de l’analyse 
rhéologique (Figure III-9). Ensuite, elle se stabilise comme en atteste la Figure III-14. 
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Pour un isotherme plus bas, la formation de la TOL se fait pour un temps de vieillissement 
plus long identifiée par un élargissement de la relaxation  confirmée Figure III-13. 
2. 2. Le polyimide amorphe UH1006 
Le polyimide UH1006 est soumis aux mêmes températures de vieillissement soit 200°C et 
230°C. Rappelons que le polyimide UH1006, de couleur noire à l’état de réception, est un 
mélange de deux polymères non miscibles. 
2. 2. 1. Etude gravimétrique 
En vieillissement, le matériau ne présente pas de prise en masse comme l’XH1005 comme 
le montre la Figure III-23. Les mécanismes de dégradation sont identiques pour les deux 
températures de vieillissement étudiées soit 200°C et 230°C. 
Après la perte instantanée de 0,53%, due au départ de molécules d’eau, la cinétique de 
perte de masse est quasi-monotone décroissante. Après 12 mois (8600 heures) de 
vieillissement, la perte de masse, après la perte initiale, est de 0,12% pour un isotherme à 
200°C et 0,36% pour 230°C d’exposition. 
 
 
Figure III-23 : Evolution de la masse du polyimide UH1006 à 200 et 230°C en 
fonction de la durée de vieillissement. 





Afin de comprendre les mécanismes de vieillissement, des analyses thermomécaniques 
couplées avec des analyses par calorimétrie différentielle à balayage et une étude 
infrarouge sont réalisées. L’étape de perte de masse instantanée étant la même que pour le 
polyimide XH1005, elle n’est pas développée ci-dessous. 
De même que pour le polyimide XH1005, après 24 heures à 200°C, le polyimide UH1006 
présente un affinement de la relaxation  dû à la relaxation de contrainte. Pour éviter toute 
redondance, les analyses rhéologiques et infrarouges ne sont pas présentées. 
2. 2. 2. Analyse rhéologique 
L’analyse thermomécanique est réalisée à 1 rad/s pour une déformation de 0,1% et soumis 
à une rampe de 3°C/min. Les dimensions des échantillons sont (4*10*45) mm3. 
Comme évoqué lors du chapitre II, l’UH1006 à l’état de réception présente une relaxation 
 autour de 100°C et trois relaxations  notées T1, T’ et T2 respectivement à 236±2°C, 
270±2°C et 290±2°C. Les relaxations T1 et T2 sont les températures appartenant aux 
composants du mélange tandis que celle intermédiaire T’ est attribuée à une portion des 
deux polymères partiellement miscibles. 
Pour un même temps de vieillissement, soit 1 mois (720 heures), le comportement du 
matériau diffère selon l’isotherme de vieillissement comme l’atteste l’analyse rhéologique 
(Figure III-24). 
La première observation concerne une variation beaucoup plus brutale de la relaxation  
probablement attribuable à une rigidification du matériau. En plus des contraintes internes 
déjà mises en évidence lors du second passage réalisé dans le chapitre II, les deux 
hypothèses envisagées sont la perte de plastifiant et/ou une fin d’imidisation du 
PolyEtherImide qui expliquerait l’augmentation de relaxation alpha. Il est à noter que la 
température de la relaxation est plus élevée pour une exposition à 230°C. 
L’autre observation importante entre les deux isothermes pour un même temps de 
vieillissement est l’allure de la seconde relaxation. A 200°C, la deuxième relaxation est 
difficilement mesurable. En effet, elle se présente sous la forme d’une relaxation élargie 
(Figure III-24) laissant pensé à une certaine miscibilité des deux polymères, l’analyse 
calorimétrique Figure III-32 confirmera cette hypothèse. 






Figure III-24 : Analyse thermomécanique de l’UH1006 à l’état de réception et vieilli 
1 mois à 200°C et 230°C. 
Après 720 heures à 230°C, l’UH1006 présente, quant à lui, deux relaxations . De même 
que lors du second passage de l’analyse thermomécanique présentée dans le chapitre II qui 
correspondait à une exposition du matériau jusqu’à une température de 240±2°C, une 
exposition de 1 mois à 230°C a permis une certaine mobilité afin de séparer les deux 
polymères. Cette mobilité est conservée aux temps plus longs d’exposition et corroborée 
par l’analyse calorimétrique (Figure III-33). 
Afin de supprimer les contraintes internes à l’état de réception, les vieillissements à 200°C 
et 230°C sont superposés au matériau ayant subi un deuxième passage. 
 
Les analyses rhéologiques à 200°C et 230°C présentent, dans un premier temps, une 
augmentation de la relaxation principale et dans un second temps une diminution. La chute 
de la relaxation principale provient pour ta supérieur à 12 mois (8600 heures) à 200°C 
(Figure III-28) et à 3 mois (2200 heures) à 230°C (Figure III-29). 






Figure III-25 : Analyse thermomécanique de l’UH1006 à l’état de réception et vieilli à 
200°C pour ta < 12 mois. 
En plus de la miscibilité partielle des deux polymères, l’élargissement de la deuxième 
relaxation (T2) sur le module de perte G’’, sous forme d’épaulement de la première 
relaxation, peut aussi faire penser à un début d’oxydation (augmentation de la 
polymolécularité). 
 
Figure III-26 : Analyse thermomécanique de l’UH1006 à l’état de réception et vieilli à 
230°C pour ta < 3 mois. 





Afin de mettre en évidence un début d’oxydation ou une fin d’imidisation, des analyses 
infrarouges sont réalisées avant la chute de la première relaxation soit pour ta inférieur à 
12 mois à 200°C et à 3 mois à 230°C. 
2. 2. 3. Analyse InfraRouge 
Les spectres infrarouges sont normalisés par rapport à la bande d’absorption à 1498 cm-1 
caractéristique des aromatiques. Hormis les modifications à 2900 cm-1, attribuées au 
démoulant en surface avant vieillissement, le spectre infrarouge ne présente aucune 
modification (Figure III-27). 
 
 
Figure III-27 : Spectres IRTF de l’UH1006 à l’état de réception et vieilli 8 mois à 
200°C. 
Pour des temps de vieillissement plus longs, soit supérieurs à 8600 heures (12 mois) à 
200°C et 2200 heures (3 mois) à 230°C, la réponse rhéologique évolue différemment. 
La variation de la deuxième relaxation (T2) ne suit pas la même cinétique pour les deux 
températures de vieillissement. A 230°C, la deuxième relaxation (T2) diminue jusqu’à 
devenir un épaulement de la première après 7200 heures (10 mois). Le constituant associé 
à la seconde relaxation alpha est totalement dégradé. L’aspect poudreux, pour des longs 
temps de vieillissement corrobore ce commentaire. Le PolyEtherImide semble donc mieux 
résister au vieillissement thermo-oxydatif. La plus grande stabilité thermique du 





composant, de plus basse transition vitreuse, laisse supposer que le facteur prépondérant 
dans les mécanismes de dégradation est l’oxygène plus que l’apport thermique. D’après la 
théorie de Van Krevelen, le constituant de Tg supérieure, contenant un plus grand nombre 
de liaisons à forte énergie de cohésion, devrait mieux résister. Nous pouvons 
raisonnablement avancer que ce n’est pas l’énergie de dissociation des liaisons qui 
gouverne le processus de dégradation mais la réaction avec l’oxygène. 
Par contre, la relaxation T2 n’est pas dégradée à 200°C. Sa température ne fait que 
diminuer de la même quantité que (T1). Partant du constat qu’à 200°C il y a miscibilité, la 
plus grande stabilité thermo-oxydative du PolyEtherImide pourrait contribuer à une 
meilleure tenue structurale de la relaxation secondaire. De plus, aucun aspect poudreux n’a 
été observé sur ces échantillons. 
 
 
Figure III-28 : Analyse thermomécanique de l’UH1006 à l’état de réception et vieilli à 
200°C pour ta > 12 mois. 






Figure III-29 : Analyse thermomécanique de l’UH1006 à l’état de réception et vieilli à 
230°C pour ta > 3 mois. 
La diminution des deux relaxations principales aux temps longs de vieillissement est 
probablement le résultat d’une oxydation suivie d’une diffusion de l’oxygène à cœur 
conduisant à la formation d’une TOL. Même si les analyses rhéologiques ne font pas 
apparaître de relaxation supplémentaire comme pour le polyimide XH1005, des 
spectroscopies IRTF sont réalisées. 
Après un vieillissement thermique à 12 mois (8600 heures) à 230°C et 24 mois 
(17400 heures) à 200°C, le mélange UH1006 présente deux modifications majeures, 
caractéristiques d’une oxydation, aux alentours de 3250 cm-1 attribuée aux O-H 
intramoléculaires et à 1717 cm-1 attribuée aux carbonyles (Figure III-30 et Figure III-31). 






Figure III-30 : Spectres IRTF de l’UH1006 à l’état de réception et vieilli à 200 et 
230°C (4000  600 cm-1). 
 
Figure III-31 : Spectres IRTF de l’UH1006 à l’état de réception et vieilli à 200 et 
230°C (1800  600 cm-1). 
L’élargissement de la bande à 1690 à 1750 cm-1 indique la création de cétone ou 
d’aldéhyde témoignant d’une oxydation. 
 





Les analyses par calorimétrie différentielle à balayage révèlent trois températures de 
transition vitreuse à 200°C et deux à 230°C (respectivement Figure III-32 et Figure III-33) 
et sont en accord avec les analyses rhéologiques. 
Au-delà de corroborer les analyses thermomécaniques, les thermogrammes attribuables à 
un échantillon vieilli 24 mois (17400 heures) à 200°C (Figure III-25) révèlent aussi une 
différence des températures de transition vitreuse mesurées à cœur et en surface indiquant 
la présence d’une couche oxydée en surface identifiée lors de l’analyse IRTF. Les 
températures de transition vitreuse mesurées à l’état de réception et vieilli 24 mois à 200°C 
à cœur et en surface sont regroupées Tableau III-4. 
 
Figure III-32 : Flux de chaleur en fonction de la température de l’UH1006 vieilli 
24 mois à 200°C à cœur et en surface. 
 Tg1 (°C) Tg’ (°C) Tg2 (°C) 
A l’état de réception 245±2  292±3 
24 mois à 200°C à cœur 246±2 269±2 288±2 
24 mois à 200°C en surface 243±2 266±2 286±2 
Tableau III-4 : Températures de transition vitreuse de l’UH1006 à l’état de réception 
et vieilli à 200°C. 





Après 10 mois (7200 heures) à 230°C de vieillissement, les remarques sont les mêmes 
concernant la couche oxydée. Une différence de valeur de température de transition 
vitreuse, entre le cœur et la surface de l’échantillon, est à noter (Tableau III-5). 
Conformément aux analyses rhéologiques, le deuxième constituant (Tg2) chute plus 
rapidement que le premier et atteint 280±2°C après 10 mois de vieillissement. 
 
Figure III-33 : Flux de chaleur en fonction de la température de l’UH1006 vieilli 
10 mois à 230°C à cœur et en surface. 
 Tg1 (°C) Tg2 (°C) 
A l’état de réception 245±2 292±3 
10 mois à 230°C à cœur 255±2 286±3 
10 mois à 230°C en surface 251±2 280±2 
Tableau III-5 : Températures de transition vitreuse de l’UH1006 à l’état de réception 
et vieilli à 230°C. 
La différence de température de transition vitreuse entre le cœur et la surface des 
échantillons est plus importante à 230°C qu’à 200°C mais reste faible contrairement à 
l’XH1005, étudié précédemment. 





2. 2. 4. Conclusion 
La variation de (T2) ne suit pas la même cinétique pour les deux températures de 
vieillissement. A 230°C, la deuxième relaxation (T2) diminue jusqu’à devenir un 
épaulement de la première après 10 mois (7200 heures). Le constituant associé à la 
seconde relaxation  est totalement dégradé. L’aspect poudreux, pour des longs temps de 
vieillissement (7200 heures à 200°C) corrobore ce commentaire. Par contre, après 24 mois 
(17400 heures) à 200°C la deuxième relaxation  n’est pas dégradée et aucun aspect 
poudreux n’a été observé sur ces échantillons. En effet, au cours du vieillissement, les deux 
relaxations  (T1 et T2).diminuent de la même quantité. 
L’augmentation de contrainte à la rupture dès le premier temps de vieillissement à 200°C 
s’explique par une miscibilité possible contrairement à 230°C où la contrainte ne varie pas 
(Figure III-34). Pour les plus longs temps de vieillissement à 200°C, l’UH1006 développe 
une résistance au vieillissement thermo-oxydatif bien supérieure qu’à 230°C. En effet, sa 
contrainte à la rupture diminue de 70 MPa à 53 MPa après 12 mois de vieillissement sous 
isotherme continu à 200°C et atteint 31 MPa pour un même temps à 230°C. Cette chute, 
bien plus importante à 230 C, s’explique par la dégradation d’un des deux constituants du 
mélange quand il y a séparation de phase comme l’attestent l’aspect poudreux en surface 
des échantillons vieillis 10 mois à 230°C et l’analyse rhéologique (Figure III-29). 
 
 
Figure III-34 : Evolution de la contrainte à la rupture en fonction du temps de 
vieillissement (UH1006). 





Partant de l’hypothèse qu’à 200°C la miscibilité est possible, nous pouvons supposer que 
la plus grande stabilité thermique du constituant à plus basse température assure une 
meilleure stabilité du mélange contribuant alors à une meilleure tenue structurale du 
matériau. 
2. 3. Conclusion 
Après une perte de masse instantanée due à un départ de molécules d’eau, les deux 
polyimides présentent une cinétique de vieillissement différente. Le polyimide XH1005 
reprend de la masse puis en perd tandis que l’UH1006 ne présente pas l’étape de prise en 
masse. Cet écart de comportement gravimétrique montre que la cinétique d’oxydation qui 
est à l’origine du mécanisme de scission des chaînes est prépondérante dans un premier 
temps pour l’XH1005 alors qu’elle est présente mais masquée dans le cas de l’UH1006 par 
la cinétique de scission des chaînes majoritairement attribuée à la dégradation du 
constituant à plus haute température de transition vitreuse sous l’action de l’oxygène pour 
une température d’exposition de 230°C. Malheureusement les analyses par IRTF ne nous 
ont pas permis de qualifier ni quantifier les mécanismes de dégradation pour le matériau 
UH1006. Cependant, les faibles variations des températures de transition vitreuse mesurées 
entre le cœur et la surface des échantillons permettent de conclure que la couche oxydée 
est peu prépondérante comparativement au cas de l’XH1005, tout en étant supérieure pour 
un vieillissement de 230°C comme en témoignent les analyses calorimétriques. A temps et 
température de vieillissement équivalent, l’XH1005 qui présente une couche oxydée 
(TOL), visible par l’apparition d’une seconde relaxation est beaucoup plus cassant 
comme en témoigne la chute drastique de la contrainte à la rupture lors des essais de 
traction. 
Contrairement au polyimide XH1005 dont la température de transition vitreuse chute au 
cours du vieillissement, le polyimide UH1006 garde ses propriétés mécanique et thermique 
et notamment sa température de transition vitreuse initiale pour des vieillissements à 
200°C qui est la température continue maximale de service. 
 
La partie qui suit regroupe le comportement thermomécanique des polymères semi-
cristallins (PEKEKK et PI). 
  





3. LES PEKEKKS SEMI-CRISTALLINS 
3. 1. Etude gravimétrique 
La perte de masse initiale (Figure III-35) due à l’évaporation de l’eau est légèrement plus 
importante pour le PEKEKK chargé pour lequel Vm (%) est ramené à la masse de 
polymère, laissant penser à une infiltration d’eau à l’interface fibre/matrice (écart moyen 
de 0,03±0,005% à 200°C et 230°C). Quelle que soit la température une divergence de perte 
de masse s’observe entre les grades non chargé (STG45) et chargé (ST45GL30). A 200°C, 




Figure III-35 : Evolution de la masse des PEKEKKs (STG45 et ST45GL30) à 200 et 
230°C en fonction de la durée de vieillissement. 
Le suivi gravimétrique à 290°C (Figure III-36) accentue les phénomènes évoqués ci-dessus 
dans une première décroissance linéaire jusqu’à 4 mois (3000 heures) (1) suivie par une 
chute brutale (2). 
 
 






Figure III-36 : Evolution de la masse des PEKEKKs (STG45 et ST45GL30) à 290°C 
en fonction de la durée de vieillissement. 
3. 2. Analyse rhéologique 
La Figure III-37 représente l’évolution des modules élastique et de perte en fonction du 
temps de vieillissement à 200°C pour des périodes allant jusqu’à 13000 heures (18 mois). 
Dès les premiers temps de vieillissement, la relaxation secondaire disparait indiquant une 
relaxation de contrainte. 
 
Figure III-37 : Analyse thermomécanique du STG45 à l’état de réception et vieilli à 
200°C. 





Le plateau intermédiaire qui apparaît entre le plateau vitreux et le plateau cristallin est 
attribué à une cristallisation secondaire (Tf’) comme peut le confirmer l’analyse 
calorimétrique (Figure III-38) du PEKEKK qui montre l’apparition d’un nouveau pic de 
fusion Tf’ au cours du vieillissement. Il correspond à la formation de cristallites de plus 
petites tailles. A terme, après 13000 heures (18 mois) de vieillissement à 200°C, le 
PEKEKK présente une légère augmentation du plateau intermédiaire soit de la température 
de fusion secondaire Tf’. 
Au même titre que la croissance de la phase cristalline des polyimides semi-cristallins lors 
de leur phase de recuit, la cristallisation des PAEKs fait intervenir des mécanismes de 
cristallisations multiples. 
Le premier mécanisme de cristallisation correspond au modèle de cristallisation par 
germination et est associé à la température de fusion à 388°C, ce mécanisme est majoritaire 
et rapide. Le second mécanisme de cristallisation, comme évoqué lors du chapitre II, est 
quant à lui un mécanisme de cristallisation secondaire interlamellaire minoritaire, à 
l’origine d’entités cristallites de petites tailles, dont la température de fusion est inférieure à 
celle des cristaux formés par le premier mécanisme (second pic de fusion à plus basse 
température, Tf’). 
 
Les analyses thermomécaniques font aussi apparaître une augmentation de la température 
de relaxation  au cours du vieillissement dès les premiers temps de vieillissement puis 
reste inchangée. L’augmentation de la température de transition vitreuse est attribuée aux 
contraintes mécaniques imposées par les cristaux, apparaissant lors de la cristallisation 
secondaire sur les régions amorphes adjacentes qui sont alors confinées [D’Ilario-2006] 
[Ivanov-1999]. Son invariance semble témoigner, au même titre que la stabilité de perte de 
masse, d’une stabilité du polymère en milieu thermo-oxydatif à 200°C. 






Figure III-38 : Flux de chaleur en fonction de la température STG45 à l’état de 
réception et vieilli à 200°C. 
L’étude de l’influence de la température sur les modules dynamiques élastique et de perte 
(Figure III-39) souligne une augmentation de Tf’ mais aussi une diminution de Tf pour des 
isothermes de 230°C pour 6 mois (4300 heures) et dès les premières 24 heures à 290°C. 
 
Figure III-39 : Analyse thermomécanique du STG45 à l’état de réception et vieilli à 
200, 230 et 290°C. 





L’évolution de Tf et Tf’ en vieillissement a aussi été suivie par analyse calorimétrique qui 
permet d’accéder à des valeurs précises de la température de fusion contrairement à une 
analyse thermomécanique. Les résultats Figure III-41 montrent la variation des 
températures de fusion primaire et secondaire à 230°C d’isotherme en fonction du temps 
de vieillissement pour les deux grades. L’évolution des températures de fusion pour 
différents isothermes pour le STG45 sont regroupés Figure III-40. 
A 200°C, il est à noter une invariance de la température de fusion primaire (Tf) et une 
légère augmentation pour les longs temps de vieillissement pour la température de fusion 
secondaire (Tf’). 
Pour une température de vieillissement de 230°C, la température de fusion primaire chute 
légèrement et la température de fusion secondaire, plus élevée que celle à 200°C dès le 
premier temps de vieillissement, augmente avec le temps. 
A 290°C, l’évolution est la même, la température de fusion primaire diminue et la 
secondaire augmente jusqu’à ne former qu’une seule température de fusion à 2200 heures 
(3 mois) de vieillissement. Pour ta compris entre 2200 et 6600 heures, la température de 
fusion commune augmente de 12±2°C. 
Afin de mettre en évidence le rôle de la fibre de verre au cours du vieillissement 
thermique, les deux grades chargé et non chargé ont été vieilli à 230°C. 
 
Figure III-40 : Températures de fusion primaire et secondaire en fonction du temps à 
200, 230 et 290°C (STG45). 





A 230°C, les PEKEKKs non chargés et chargés voient leur température de fusion initiale 
(Tf) diminuée avec une diminution plus marquée pour le PEKEKK chargé (Figure III-41). 
La présence de fibre de verre accentue la chute de la température de fusion initiale. 
 
 
Figure III-41 : Températures de fusion primaire et secondaire en fonction du temps à 
230°C (STG45 et ST45GL30). 
Cette chute associée à la forte perte de masse (Figure III-35 et Figure III-36) du PEKEKK 
chargé comparativement à du non chargé pour les mêmes temps de vieillissement prouve 
une accélération de la cinétique de dégradation confirmée par un aspect poudreux non 
visible sur le non chargé. Cette accélération de la cinétique peut s’expliquer dans un 
premier temps par la plus grande conductivité thermique des fibres de verre qui engendre 
un flux thermique plus important dans le PEKEKK chargé que dans le PEKEKK non 
chargé. De plus, pour les temps longs se rajoute la décohésion fibre/matrice. A titre 
d’exemple, après 10000 heures de vieillissement (14 mois) à 290°C, il ne reste plus que les 
fibres de verre contenues dans le PEKEKK. 
Dès les premiers temps d’exposition, la température de fusion (Tf’) attribuée à la 
cristallisation secondaire du polymère est plus élevée pour le PEKEKK chargé. Les fibres 
de verre jouent un rôle d’agent nucléant. 
La présence de fibres influence sur la morphologie des sphérolites. Les théories sur la 
transcristallinité ont démontré que, bien que la nucléation puisse apparaître de façon 





aléatoire dans la matrice ou à la surface de la fibre, les sites prédominants de nucléation 
des sphérolites sont situés là où des fibres se touchent ou sont très proches l’une de l’autre. 
Des études sur le PEEK ont montré qu’après cristallisation, le pic de fusion le plus bas en 
température évolue avec la durée de l’isotherme et la température de cristallisation. Parmi 
ces auteurs, Marand et coll. [Marand-2000] propose une loi permettant de relier la 
température de fusion du pic le plus bas (Tf’) et la température isotherme (ou de sa durée) a 
été établie. 
       XXXXXXm tTBTATtTT log++,   
Après un recuit Tx, la température de fusion du pic le plus bas Tm augmente linéairement 
avec le logarithme du temps de recuit tx. L’aire de ce pic augmente également pour 
atteindre un plateau. A et B sont des constantes uniquement fonction de la température de 
recuit Tx. 
La linéarité de Tf’ en fonction du logarithme du temps de vieillissement est 
expérimentalement respectée pour le non chargé (STG45) (Figure III-42). Pour le chargé 
(ST45GL30), la linéarité est respectée jusqu’à un temps de vieillissement, soit 
7000 heures, correspondant à la divergence sur la courbe de gravimétrie ainsi qu’à 
l’accentuation de la diminution de Tf (Figure III-41). 
 
Figure III-42 : Températures de fusion secondaire en fonction du logarithme du 
temps à 200, 230 et 290°C (STG45 et ST45GL30). 





La Figure III-43 regroupe les enthalpies associées ramenées à la masse de polymère pour le 
grade chargé pour une température de vieillissement de 230°C. 
 
 
Figure III-43 : Evolution des enthalpies de fusion en fonction du temps de 
vieillissement à 230°C (STG45 et ST45GL30). 
La variation de l’enthalpie Hf révèle une diminution du taux de cristallinité des cristallites 
primaires au cours du vieillissement pour les deux polymères. 
Une explication potentielle est la présense des cristallites secondaires interlamellaires qui 
empiéteraient sur les cristallites primaires déjà formées pouvant conduire à une 
réorganisation des chaînes des lamelles primaires en cristaux de moindre épaisseur, 
expliquant ainsi la décroissance de la température de fusion primaire (Tf) et de son 
enthalpie associée (Hf). 
 
Afin de valider ou d’invalider l’hypothèse d’une réorganisation entre lamelles lors des 
processus de cristallisation secondaire, des analyses en diffraction RX ont été menées sur 
un grade non chargé à l’état de réception et vieilli. Une analyse spectroscopique IRTF 
complète suivra afin d’identifier d’éventuelles modifications de structure chimique 
imputable à de l’oxydation et/ou de la dégradation par coupure de chaîne. 





3. 3. Analyse diffraction des rayons X 
Le STG45 à l’état de réception présente quatre raies à 18.53°, 20.27°, 22.77° et 28.51° et 
une raie moins intense à 38.47° (Figure III-44), les plans associés sont regroupés Tableau 
III-6. 
Après 5700 heures (8 mois) de vieillissement à 230°C, le PEKEKK présente deux raies 
plus intenses que le matériau à l’état de réception respectivement à 22.77° et 28.51°. 
 
Figure III-44 : Enregistrement diffractométrique du PEKEKK à l’état de réception et 
vieilli. 
PEKEKK Indices de Miller de pics 
18.53++ (1 1 0) 
20.27+ (1 1 1) 
22.77+ (2 0 0) 
28.51 (2 1 1) 
Tableau III-6 : Raies et plans associés du PEKEKK. 
Ces résultats confirment que les nouvelles cristallites interlamellaires conduisent à une 
réorganisation des cristallites primaires qui semblent plus importantes suivant les plans 
(2 0 0) et (2 1 1). 





3. 4. Analyse InfraRouge 
Des analyses infrarouges sur du PEEK ont montré la formation de carbonyles pour les 
bandes d’absorption à 1720 cm-1 [Day-1990] [Cole-1992]. Les premiers pourraient être des 
fluorenones résultant du couplage des radicaux du carbonyle (Figure III-45(a)) dont la 
formation a été observée sous N2 et sous air. Les seconds pourraient être des esters formés 




Figure III-45 : Dégradation thermique du PEEK. 
Concernant notre étude, l’analyse du matériau chargé a conduit à un spectre totalement 
bruité ne permettant aucune interprétation. Les spectres infrarouges comparant la signature 
chimique entre le STG45 à l’état de réception et après vieillissement à 200°C, 230°C et 
290°C sont regroupés Figure III-46 et Figure III-47. Ils sont normalisés sur la bande à 
1495 cm-1 attribuée à l’aromatique. 
 
Figure III-46 : Spectres IRTF du STG45 à l’état de réception et vieilli à 200°C et 
230°C. 





Les matériaux vieillis 14 mois (10100 heures) à 200°C et 18 mois (13000 heures) à 230°C 
ne présentent aucune modification. 
Lors de vieillissements plus sévères à 290°C (Figure III-47), les spectres IRTF révèlent 
l’apparition des bandes d’absorbance à 1750 et 1720 cm-1 attribuée aux esters confirmant 
une réaction d’oxydation. De plus, des modifications sur les –CH de l’aromatique à 1125-
1090, 920 et 780-680 cm-1 ainsi qu’une atténuation au cours du vieillissement de la bande à 
1608 cm-1, attribuable à une des trois bandes assignées à l’élongation C=C des 
harmoniques du cycle aromatique, peuvent effectivement être reliées à la réaction de 
recombinaison formant l’ester Figure III-45. 
 
Figure III-47 : Spectres IRTF du STG45 à l’état de réception et vieilli 2 mois à 290°C. 
Il ne nous a pas été possible de suivre l’évolution des spectres infrarouges avec le 
vieillissement, soit au-delà de 3 mois (2000 heures) à 290°C. En effet, le matériau noircit, 
ce qui se traduit par une diminution importante des intensités transmises et donc par 
l’impossibilité d’obtenir des spectres exploitables. 
 
Dans la suite, nous présentons les analyses thermiques et rhéologiques pour des longs 
temps de vieillissement à 290°C pour lesquels un nouveau phénomène apparaît. Les Figure 
III-48 et Figure III-49 regroupent les analyses thermomécaniques pour différents temps de 
vieillissement. 






Figure III-48 : Analyse thermomécanique du STG45 à l’état de réception et vieilli à 
290°C. 
 
Figure III-49 : Analyse thermomécanique du ST45GL30 à l’état de réception et vieilli 
à 290°C. 





Dès les premiers temps de vieillissement, conformément aux résultats obtenus par DSC, 
l’analyse rhéologique (Figure III-48) présente une augmentation de la température de 
fusion secondaire (Tf’) et une diminution de l’initiale (Tf). Après 1 mois (168 heures) à 
290°C, une augmentation du plateau intermédiaire est à noter, preuve d’une forte hausse du 
taux de cristallinité, qui par voie de conséquence, entraîne un moindre écart de valeur entre 
les modules élastiques du plateau vitreux et du plateau cristallin. 
Pour ta > 3 mois (2200 heures), les deux températures de fusion (primaire et secondaire) ne 
forment plus qu’une et même seule température de fusion (Figure III-40) qui atteint 
380±2°C pour ta égale à 6300 heures (≈8 mois) sachant que la valeur de Tf résultant de la 
fusion primaire avant vieillissement est égale à 388±2°C. 
Pour ta = 6 mois (4300 heures), le PEKEKK présente forte atténuation de la signature 
rhéologique de la température de relaxation alpha et une apparition d’un plateau après la 
température de fusion qui indique une réticulation. Après 3 mois (2200 heures), T est de 
195±4°C pour le ST45GL30 (Figure III-49) et de 208±4°C pour le STG45 après 
4300 heures (Figure III-48). La phase amorphe dont le taux a diminué voit sa structure 
évoluer de par la réaction de réticulation. Simultanément à ce changement apparait une 
réaugmentation de la température de fusion commune classiquement attribuée à un 
épaississement de la largeur des lamelles. 
De nombreuses études bibliographiques sur le PEEK ont été réalisées et conduisent aux 
conclusions suivantes. Lors de la dégradation des PEEK, un phénomène de réticulation 
ainsi que de coupures de chaînes ont été observées. Différents auteurs [Day-1990, Jonas-
1991, Nicodeau-2005] sont d’accord sur le fait que le processus dominant est la 
réticulation d’autant plus rapide en présence qu’en absence d’oxygène. 
La réticulation provient probablement d’un mécanisme d’oxydation. Des études effectuées 
par RMN couplée à la spectroscopie en masse [Day-1990] font apparaître une diminution 
sélective des carbones aromatiques de l’éther, laissant supposer à une réticulation qui 
conduit au produit présenté Figure III-50. 
 
Figure III-50 : Réticulation du PEEK. 





Des auteurs ont observés la réticulation du PEEK dans l’air à 300°C [Hay-1987]. Ce 
processus est complexe et peut entraîner des modifications structurales à l’échelle 
moléculaire. En effet, il peut y avoir à la fois destruction des germes cristallins (disparition 
de l’effet «mémoire» de la cristallisation primaire) et diminution de la vitesse de croissance 
des cristaux et du taux de cristallinité maximum mis en évidence par la diminution de Tf et 
de l’enthalpie Hf dans notre cas d’étude à 230°C pour des longs temps de vieillissement 
(Figure III-41 et Figure III-43). Il est probable que le processus de réticulation s’amorce 
sans création d’un réseau 3D à ce niveau d’avancement de la cinétique.  
3. 5. Conclusion 
Deux PEKEKKs ont été étudié, un PEKEKK non chargé (STG45) et un chargé 30% de 
fibres de verre (ST45GL30), tous deux sont soumis à trois températures de vieillissement. 
La première température de vieillissement correspond à la température d’environnement 
fixée par le cahier des charges soit 200°C. Les deux autres températures 230°C et 290°C 
sont nécessaires afin de mener des essais de vieillissement accéléré. 
Les matériaux sont vieillis dans leur état cristallin avec des températures de transition 
vitreuse et de fusion respectivement de 179±2 et 388±2°C. 
Les essais de vieillissement font apparaître une variation de l’état semi-cristallin des 
PEKEKKs. En effet, la cristallisation des PEKEKKs fait intervenir des mécanismes de 
cristallisations multiples. Le premier mécanisme de cristallisation correspond au modèle de 
cristallisation par germination et est associé à la température de fusion à 388°C, ce 
mécanisme est majoritaire et rapide. Le second mécanisme de cristallisation est, quant à 
lui, un mécanisme de cristallisation secondaire interlamellaire minoritaire, à l’origine 
d’entités cristallites de petites tailles, dont la température de fusion est inférieure à celle  
des cristaux formés par le premier mécanisme. 
Dès les premiers temps d’exposition, la température de fusion (Tf’) attribuée à la 
cristallisation secondaire du polymère est plus élevée pour le PEKEKK chargé. Les fibres 
de verre jouent un rôle d’agent nucléant. 
La diminution de la température de fusion initiale (Tf) et de son enthalpie associée (Hf) au 
cours du vieillissement peut s’expliquer par la présence des cristallites secondaires 
interlamellaires qui empiéteraient sur les cristallites primaires déjà formées. Cette 
augmentation des cristallites secondaires semble conduire à une réorganisation des chaînes 





des lamelles primaires en cristaux de moindre épaisseur. En effet, cette hypothèse de 
réorganisation entre lamelles lors des processus de cristallisations primaire et secondaire, a 
été validée par des analyses en diffraction RX. 
Afin d’identifier d’éventuelles modifications de structure chimique, des analyses 
spectroscopiques IRTF ont montré l’apparition de fonctions esters significative d’une 
recombinaison intra-chaîne pour des vieillissements à 290°C. La structure chimique est 
bien évidemment plus stable pour les expositions à 200°C et 230°C malgré l’apparition 
d’un début de phénomène d’oxydation. Cependant, il faut noter une rigidification du 
PEKEKK non chargé comme peut en témoigner la Figure III-51. En effet, dès 3 mois de 
vieillissement, la contrainte à la rupture augmente de 118 MPa à 123 MPa à 200°C et à 
125 MPa pour 230°C d’exposition. Cette augmentation imputable à la formation de 
cristallites interlamellaires secondaires ne varie pas avec des temps de vieillissement plus 
longs. 
 
Figure III-51 : Evolution de la contrainte à la rupture en fonction du temps de 
vieillissement (STG45). 
Une même rigidification apparaît pour le PEKEKK chargé à 3 mois de vieillissement 
Figure III-52. A contrario, la légère baisse de contrainte à la rupture du PEKEKK chargé 
avec le temps d’exposition et la température peut s’expliquer par des décohésions 
fibre/matrice. 






Figure III-52 : Evolution de la contrainte à la rupture en fonction du temps de 
vieillissement (ST45GL30). 
Pour des temps de vieillissement plus longs, les températures de fusion primaire et 
secondaire ne forment qu’une seule température de fusion laissant supposer des cristaux 
primaires et secondaires de même taille. Au cours du temps, la température de transition 
vitreuse et la température de fusion commune augmentent et un nouveau phénomène de 
sur-réticulation est visible par l’apparition d’un plateau après le passage de la fusion sur les 
analyses thermomécaniques. Ce phénomène, auparavant observé sur le PEEK, résulte 
probablement d’un mécanisme d’oxydation. 
  





4. LES POLYIMIDES SEMI-CRISTALLINS 
Les polyimides TP8054 et TP8169 ne permettant pas d’être utilisés après leur température 
de transition vitreuse, respectivement Tg et TgB, des essais de recuit ont été effectués dans 
le chapitre II afin de leur permettre de cristalliser. Les échantillons du TP8054 ont montré 
un gonflement rendant les essais de rhéométrie impraticables. Des isothermes en 
température ont permis de cristalliser le mélange TP8169 par la formation de cristaux de 
moindre taille que ceux résultant de la cristallisation primaire conduisant à une fusion 
secondaire (Tf’) de température comprise entre la deuxième transition vitreuse (TgB) et les 
fusions principales du mélange (TfA et TfB). Il en résulte une chute progressive du module 
élastique G’ au-delà de la transition vitreuse qui interdit toute utilisation en dessous. C’est 
pourquoi aucun vieillissement au-dessus de leur température de transition vitreuse n’a été 
réalisé sur ses deux polyimides. 
Les analyses suivantes présentent les vieillissements à 200°C et 230°C soit dans l’état 
vitreux pour le TP8054 et entre les deux températures de transition vitreuse TgA et TgB pour 
le TP8169. 
4. 1. Etude gravimétrique 
Dans un premier temps, comme les autres polymères présentés précédemment, les deux 
polyimides enregistrent une perte de masse instantanée due à l’évaporation de l’eau 
contenue dans le polymère. La perte de masse instantanée due au départ d’eau est de 
0,20±0,01% et 0,22±0,01% à 200°C et 230°C pour le TP8169 et de 0,24±0,01% et 
0,26±0,01% pour le TP8054. 
Dans un second temps, la perte de masse est progressive et linéaire (Figure III-53). La 
hauteur des points représente les incertitudes. 
Quel que soit la température, la cinétique de perte de masse est linéaire décroissante avec 
une pente plus importante à 230°C soit une accélération du vieillissement thermique. 






Figure III-53 : Evolution de la masse des polyimides (TP8054 et TP8169) à 200 et 
230°C en fonction de la durée de vieillissement. 
4. 2. Analyse rhéologique 
Les analyses thermomécaniques des polyimides TP8054 et TP8169 vieillis à 200°C sont 
réalisées à une rampe de 3°C/min, une fréquence de 1 rad/s et une déformation de 0,1% sur 
des échantillons rectangulaires de dimensions (2*5*40) mm3 (Figure III-54 et Figure 
III-55). 
Dès les premiers temps de vieillissement, les polyimides TP8054 et TP8169 présentent des 
augmentations de la relaxation Tet des relaxations  (TA et TB) ainsi que du module 
élastique comme constaté lors des essais de recuit dans le chapitre II. De plus, la chute 
brutale du module au passage de la relaxation  révèle une forte rigidité du matériau. 
Cette augmentation constatée dès le premier temps de vieillissement et qui ne varie pas au 
cours du temps est probablement due à une imidisation non terminée durant la mise en 
forme et/ou à un début d’oxydation du matériau. En effet, la présence de blocs rigides dans 
leur structure chimique nécessite des dépenses énergétiques plus importantes pour formés 
des repliements serrés d’où l’augmentation de la température de transition vitreuse. 
L’analyse IRTF permettra d’émettre ou d’omettre ses hypothèses. 






Figure III-54 : Analyse thermomécanique du TP8054 à l’état de réception et vieilli à 
200°C. 
 
Figure III-55 : Analyse thermomécanique du TP8169 à l’état de réception et vieilli à 
200°C. 





Les polyimides présentent des températures de recristallisation Tr et TrB respectivement de 
305±3°C et 310±3°C soit bien plus élevées que les températures de vieillissement à 200°C 
et 230°C. Les températures de vieillissement sont donc trop basses et éloignées des 
températures de recristallisation pour permettre aux polyimides de cristalliser comme en 
témoigne l’effondrement des modules élastiques et visqueux après T et TB quel que soit 
le temps de vieillissement. 
Les analyses rhéologiques effectuées sur les deux polyimides révèlent une chute très 
brutale après le passage de la transition vitreuse et bien plus marquée pour le TP8054. 
Cette plus forte rigidification peut s’expliquer par la polymolécularité du mélange            
N-TPI/PEEK du TP8169. 
L’analyse rhéologique ne nous permettant pas de conclure à une imidisation et/ou 
oxydation, des analyses IRTF sont réalisées. 
4. 3. Analyse InfraRouge 
Des analyses infrarouges ont été réalisées en surface des polyimides TP8054 et TP8169 
vieillis 24 mois (17400 heures) à 200°C et 18 mois (13000 heures) à 230°C (Figure III-56 
et Figure III-57). Les spectres sont normalisés par rapport à la bande d’absorption attribuée 
aux aromatiques à 1483 cm-1. Le spectre de transmittance du TP8054 vieilli ne présente 
pas de différence par rapport au spectre à l’état de réception. 
 
Figure III-56 : Spectres IRTF du TP8054 à l’état de réception et vieilli à 200 et 230°C. 






Figure III-57 : Spectres IRTF du TP8169 à l’état de réception et vieilli à 200 et 230°C. 
La bande à 1648 cm-1 attribuée aux cétones du PEEK voit sa forme modifiée (affinement et 
augmentation) après vieillissement. 
Les analyses IR à 200°C et 230°C ne présentant pas ou peu de modifications et ne nous 
permettant pas d’émettre les hypothèses sur une fin d’imidisation ou un début d’oxydation, 
des analyses à 290°C ont été réalisées afin d’accélérer le vieillissement et ainsi d’accentuer 
les phénomènes. 
Après 2 mois (1400 heures) de vieillissement à 290°C, les modifications sont les mêmes 
que celles du polyimide TP8169 ayant subi un recuit (Figure III-58). 
En effet, l’analyse infrarouge présente de nombreuses modifications. Comme évoqué pour 
les recuits lors du chapitre II, les modifications aux bandes d’absorption de la fonction 
imide à 1710, 1365 et 1110 et 721 cm-1 sont attribuées à l’augmentation du taux de 
cristallinité [Ishida-1980] [Ishida-1995]. De plus, l’élargissement de la bande à 1720 cm-1 
peut aussi être dû à une oxydation. 
La forte diminution de la bande d’absorption à 1648 cm-1 et la disparition de la bande à 
1420 cm-1 sont imputables une scission de chaîne au niveau des cétones et des éthers du 
PEEK. Les radicaux ainsi formés peuvent entraîner une apparition des -CH sur les 
aromatiques observées à 920 et 860 cm-1. 
 





Comme ce fut le cas pour le PEKEKK STG45, au-delà de 2000 heures (3 mois) de 
vieillissement, il ne nous a pas été possible de suivre l’évolution des spectres infrarouges. 
 
 
Figure III-58 : Spectres IRTF du TP8169 à l’état de réception et vieilli 2 mois à 
290°C. 
Des analyses DSC à 200°C et 230°C sont aussi réalisées afin de regarder une modification 
de cristallisation. 
4. 4. Analyse par calorimétrie différentielle à balayage 
Les thermogrammes présentés Figure III-59 et Figure III-60 sont ceux des polyimides 
TP8054 et TP8169 à l’état de réception et après vieillissement à 200°C et 230°C. 
De même que les analyses rhéologiques, les thermogrammes présentent une augmentation 
des températures de transition vitreuse associées au polyimide (Tg et TgB). La mesure de la 
température de transition TgA après vieillissement s’est avérée impossible par DSC mais 
sans équivoque par analyse rhéométrique (Figure III-55). 
Les thermogrammes au cours du vieillissement à 200°C et 230°C présentant peu de 
variation, seules les temps les plus longs sont présentés afin de voir la tendance. Après 
24 mois (17400 heures) à 200°C, le TP8054 présente une augmentation de la température 
de recristallisation (Tr) et une légère diminution de la température de fusion (Tf) voire 





aucun changement en tenant compte des incertitudes de mesure. Les enthalpies respectives 
restent inchangées. 
 
Figure III-59 : Flux de chaleur en fonction de la température du TP8054 à l’état de 
réception et vieilli à 200 et 230°C. 
Les vieillissements à 230°C accentuent ces phénomènes : la température de recristallisation 
(Tr) augmente, la température de fusion (Tf) diminue ainsi que son enthalpie respective 
(Hf). 
De plus, il est à noter une diminution de la température de transition vitreuse (Tg) pour 
ta = 19 mois (13720 heures) à 230°C laissant penser à un début de dégradation du matériau. 
Des vieillissements prolongés à 200 et 230°C empêchent la cristallisation secondaire du 
polyimide comme en témoigne l’augmentation des températures de recristallisation (Tr). Il 
est possible d’incriminer des phénomènes d’oxydations/recombinaisons intramoléculaires 
ayant pour effet de modifier la chimie donc un apport d’énergie plus important pour 
cristalliser et créer des microdomaines hétérogènes augmentant la polymolécularité comme 
en témoigne l’élargissement du pic exothermique (Tr). A cette augmentation est associée 
une diminution et un élargissement des températures de fusion (Tf) ce qui va dans le sens 
d’une population de plus en hétérogène. 
Une fin d’imidisation peut aussi expliquer l’augmentation de la température de 
recristallisation. En effet, la présence dans leur structure chimique de blocs rigides 





nécessite des dépenses énergétiques importantes pour former des repliements serrés et ainsi 
une augmentation de la masse molaire. 
 
Les thermogrammes obtenus avec le TP8169 présentent un comportement différent (Figure 
III-60). 
 
Figure III-60 : Flux de chaleur en fonction de la température du TP8169 à l’état de 
réception et vieilli à 200 et 230°C. 
Dès les premiers temps de vieillissement, la température de recristallisation TrA, associée 
au PEEK, mesurée à 193±2°C et de 2,4±0,2 J/g à l’état de réception disparaît. En effet, une 
exposition supérieure de 10 et 40°C à la température de recristallisation permet au PEEK 
de recristalliser. De plus, ayant une enthalpie très faible, aucune conséquence sur le module 
élastique G’ était visible lors de l’analyse rhéologique réalisée chapitre II. 
La température de fusion (TfA), associée au PEEK, reste inchangée à 200°C et 230°C ainsi 
que son enthalpie associée (HfA) sauf pour ta = 19 mois (13720 heures) à 230°C où TfA 
diminue de 2°C. 
La température de fusion (TfB) et son enthalpie associée (HfB) chutent légèrement pour un 
vieillissement long à 200°C et sont beaucoup plus marquées pour un vieillissement à 
230°C. 





Au cours du vieillissement thermique, soit au-dessus de la température de transition 
vitreuse et de la température de recristallisation du PEEK, La température de 
recristallisation TrB et son enthalpie respective (TrB) diminuent avec le temps et/ou la 
température de vieillissement. 
Cette diminution peut s’expliquer par une oxydation/recombinaison des chaînes du PEEK 
qui amènerait à une dégradation du polymère en vieillissement et ainsi expliquerait la 
diminution de la température de transition TgB après 19 mois (13720 heures) à 230°C. En 
effet, les analyses IRTF ont montré, à temps et température de vieillissement équivalent, 
que le TP8169 avait tendance à une dégradation du PAEK par scission de la chaîne au 
niveau des fonctions éthers et cétones. Le TP8054, quant à lui, présentait des signes 
d’oxydation sans mise en évidence de coupure de la chaîne principale (Figure II-36).  
4. 5. Conclusion 
Des vieillissements thermo-oxydatifs ont été réalisés à 200°C et 230°C. Comme attendu, 
les températures de vieillissement sont trop éloignées des températures de recristallisation 
des polyimides (Tr et TrB) ne leur permettant pas de cristalliser. En effet, comme évoqué 
dans le chapitre II, le recuit le plus bas est de deux heures à 270°C. De plus, une 
identification des espèces chimiques par IRTF a mis en évidence la formation d’entités 
oxydés pour le TP8054 lors d’une exposition prolongée en milieu thermo-oxydatif, et une 
dégradation du mélange TP8169 par scission de chaînes du PEEK. 
Le mélange TP8169 qui présente une première température de transition vitreuse en 
dessous des températures de vieillissement fait craindre une dilatation du matériau au 
passage de la première relaxation alpha. Cependant, l’écart de module élastique au passage 
de celle-ci est fortement atténué dès les premiers temps de vieillissement. De plus, pour des 
vieillissements prolongés à 200°C et 230°C, les spectres infrarouges ne révèlent pas de 
forte modification de la structure. Les deux polyimides sont deux bons candidats pour un 
vieillissement en continu à 200°C. Le cahier des charges exigeant une bonne stabilité 
thermique et dimensionnelle à 200°C en continu et jusqu’à 250°C en pointe, le TP8054 est 
à proscrire étant donné le risque de gonflement au passage de la transition vitreuse. Le 









Les objectifs de ce travail sont l’identification des meilleures formulations, pour le boîtier 
de protection, capables de satisfaire aux conditions environnementales imposées par 
l’application en mettant la durabilité au centre de la problématique scientifique. 
Afin de répondre au cahier des charges, soit une température ambiante de fonctionnement 
maximale de 200°C, deux familles de matériaux ont été sélectionnées : les PolyImides et 
les PolyArylEtherKetones. Les PolyImides pouvant être amorphes ou semi-cristallins, nous 
avons choisi d’en étudier les deux morphologies. 
Les polymères semi-cristallins présentent une large gamme de température d’utilisation, 
allant jusqu’à leur température de fusion alors que les polymères amorphes sont limités au 
maximum à leur température de transition vitreuse, de valeur inférieure. En outre, les 
sphérolites (phase cristalline) résistent mieux aux différents types de vieillissement 
(hygrothermique, thermique, oxydant,…). A contrario, la mise en forme d’un polymère 
semi-cristallin implique un contrôle de la vitesse de refroidissement souvent délicat et 
fortement assujettie à la conformation spatiale des macromolécules. 
La cristallisation est un phénomène important qu’il faut prendre en compte puisque les 
propriétés mécaniques du matériau en dépendent. 
 
Un des objectifs scientifiques est alors d’identifier les relations structure/propriétés 
permettant de contrôler le procédé de mise en forme des polyimides semi-cristallins et d’en 
déduire les conditions requises à l’obtention de performances optimisées. Les variations de 
plusieurs paramètres ont été testées : isotherme de recuit, temps de maintien des 
isothermes, influence de ces différents paramètres selon le volume du matériau, etc. 
Les deux premiers polymères sélectionnés sont des polyimides amorphes commercialisés 
par la société Sabic Innovative Plastic et dont le nom commercial est Extem. Le premier, 
l’Extem XH1005, est une molécule innovante de polyimide-sulfone présentant une 
température de transition vitreuse de 261±2°C. Cette dernière permet d’envisager des 
températures de service de 200°C en continu et de 250°C en pointe. Le deuxième, l’Extem 
UH1006, est un mélange de deux polymères : un PolyEtherImide et un N-TPI (New-
Thermoplastic PolyImide). Les températures de transition vitreuse du mélange sont de 






Les polyimides amorphes sont soumis à des vieillissements isothermes sous air à 200°C, 
correspondant à la température environnementale maximale du boîtier et à 230°C, soit 
juste en dessous de leur température de transition vitreuse afin d’accélérer le 
vieillissement. Bien que ces deux matériaux présentent des structures chimiques proches, 
leurs comportements en vieillissement thermo-oxydatif isotherme sont différents. En effet, 
le polyimide XH1005 reprend de la masse puis en perd, l’UH1006 ne passe pas par cette 
étape de prise en masse. 
Lors des premiers temps de vieillissement sur les échantillons d’Extem XH1005, une 
augmentation de la transition vitreuse doublée d’une rigidification potentiellement 
attribuable au début d’un processus d’oxydation et/ou à une fin d’imidisation apparaît. Au 
fur et à mesure de la cinétique de vieillissement, la couche oxydée ou TOL s’épaissit. A 
230°C d’exposition, il apparaît une évolution de la structure chimique du polyimide 
amorphe imputable à des créations de fonctions oxydées de signature claire par l’apparition 
d’une nouvelle relaxation alpha assignée à la TOL ainsi que des scissions de chaînes au 
niveau des fonctions isopropyles. Il en résulte une chute des propriétés mécaniques en 
traction. L’XH1005 ne sera donc pas retenu pour l’application boîtier de protection dans 
Diamonix. 
Le mélange UH1006 présente des disparités de cinétique de dégradation sous condition 
environnementale telle que des vieillissements oxydatifs isothermes à 200°C et 230°C. En 
effet, il apparaît clairement que les différentes histoires thermiques modifient l’état de 
miscibilité de l’UH1006. Une température de vieillissement à 200°C permet une certaine 
miscibilité des deux constituants du matériau laissant apparaître une température 
intermédiaire lors des essais. Cette miscibilité partielle aboutit à une stabilité 
dimensionnelle et mécanique après 12 mois de maintien à 200°C. Un vieillissement plus 
élevé, à 230° C, permet la séparation des deux constituants. L’étude des analyses 
thermomécaniques met en évidence la détérioration (aspect poudreux) au niveau du 
constituant de plus haute température de transition vitreuse (N-TPI) qui aboutit à une forte 
chute de la contrainte après trois mois de maintien. 
Contrairement au polyimide XH1005 dont la température de transition vitreuse chute au 
cours du vieillissement, le polyimide UH1006 garde ses propriétés mécaniques et 
thermiques et notamment sa température de transition vitreuse initiale pour des 







La deuxième famille de polymère étudiée est celle des PEKEKKs de la société Victrex, les 
températures de transition vitreuse et de fusion sont respectivement de 179±2°C et 
388±2°C. La température de transition vitreuse du PEKEKK étant en dessous des 
températures de services (≈200°C) le polymère peut être sollicité après sa température de 
transition vitreuse, température où les propriétés mécaniques chutent. L’ajout de fibres 
augmentant les propriétés mécaniques et diminuant le coefficient d’expansion thermique 
au passage de la température de transition vitreuse, un grade chargé de fibres de verre, le 
ST45GL30, est étudié. Cependant, afin de dissocier l’influence du vieillissement et des 
fibres sur le comportement des matériaux, nous avons travaillé en parallèle sur le grade de 
PEKEKK non chargé STG45. 
Les essais de vieillissement à 200, 230 et 290°C font apparaître une variation de l’état 
semi-cristallin des deux grades. En effet, la cristallisation des PEKEKKs fait intervenir des 
mécanismes de cristallisations multiples. Le premier mécanisme de cristallisation 
correspondant au modèle de cristallisation par germination est associé à la température de 
fusion à 388°C. Ce mécanisme, appelé cristallisation primaire, est majoritaire et rapide. Le 
second mécanisme de cristallisation est, quant à lui, un mécanisme de cristallisation 
secondaire interlamellaire minoritaire, à l’origine d’entités cristallites de petites tailles, 
dont la température de fusion est inférieure à celle des cristaux formés par le premier 
mécanisme et augmente avec le temps et/ou la température. 
Dès les premiers temps d’exposition, la température de fusion attribuée à la cristallisation 
secondaire du polymère est plus élevée pour le PEKEKK chargé prouvant le rôle d’agent 
nucléant des fibres. 
A 230°C et 290°C la température de fusion initiale chute au cours du temps alors qu’elle 
reste stable à 200°C. Cette diminution s’explique par la présence des cristallites 
secondaires interlamellaires qui empiéteraient sur les cristallites primaires déjà formées 
pouvant conduire à une réorganisation des chaînes des lamelles primaires de moindre 
épaisseur, expliquant la diminution de la température de fusion primaire et de son enthalpie 
associée. 
Cette hypothèse de réorganisation entre lamelles lors des processus de cristallisations 
primaire et secondaire, a été validée par des analyses en diffraction des rayons X. Afin 
d’identifier d’éventuelles modifications de structure chimique, des analyses 
spectroscopiques IRTF ont été réalisées mais n’ont pas montré de modification aux 






apparaît clairement des réactions de recombinaison ainsi que de réticulation aboutissant à 
un épaississement des lamelles cristallines. 
Quoiqu’il en soit les propriétés mécaniques à 200°C et 230°C ne subissent peu ou pas de 
modification après une année d’exposition. De par le niveau des modules élastiques 
(200 MPa) et de sa stabilité dimensionnelle sans altération par oxydation, le grade 
ST45GL30 est un bon candidat pour l’application. 
 
La troisième famille concerne les polyimides semi-cristallins (Dupont de Nemours) : un 
polyimide (TP8054) et un mélange de polyimide et de PEEK (TP8169). Les polyimides 
semi-cristallins sélectionnés, partiellement amorphes à l’état de réception, peuvent être 
utilisés jusqu’à 240°C soit leur température de transition vitreuse. Au-delà de celle-ci, le 
module élastique s’effondre et le matériau n’a plus de tenue mécanique. Cet effondrement 
est dû la réorganisation lors de la phase de cristallisation. Afin de pallier la perte des 
propriétés mécaniques (stabilité dimensionnelle et thermique), plusieurs recuits sur ces 
matériaux à l’état de réception sont effectués pour leur permettre de cristalliser. Les deux 
polyimides ne présentent pas le même comportement lors du recuit. Après deux heures à 
300°C pour le TP8169, les cristallites associées au PEEK (polymère à plus basse 
température) commencent à fondre permettant ainsi une plus grande mobilité pour la 
cristallisation du polymère à plus haute température (polyimide). A l’inverse, le TP8054 
plus rigide gonfle dès deux heures d’exposition à 270°C menant à une dégradation de 
l’échantillon. Cependant, quel que soit le polyimide étudié, au vu des résultats infrarouges, 
il est impossible de recristalliser le matériau sans modifier sa structure chimique. En effet, 
pour le recuit le plus faible, permettant au matériau de recristalliser, soit deux heures à 
270°C, le polyimide est oxydé. Ces résultats sont amplifiés pour des recuits plus élevés en 
temps et/ou température. 
Après des vieillissements thermo-oxydatifs à 200°C et 230°C, les deux polyimides ne 
présentent pas le même comportement. En effet, le mélange TP8169 qui présente une 
première température de transition vitreuse en dessous des températures de vieillissement 
fait craindre une dilatation du matériau au passage de la première relaxation alpha. 
Cependant, l’écart de module élastique au passage de celle-ci est fortement atténué dès les 
premiers temps de vieillissement. De plus, pour des vieillissements prolongés les spectres 






candidat contrairement au TP8054 dont le risque de gonflement rend son utilisation 
impossible à cause des pointes de température à 250°C. 
 
La qualification et la durabilité sous vieillissement thermo-oxydatif des candidats 
potentiels pour le boîtier de protection en terme de tenue mécanique est une première 
approche. Le passage à un prototype devra s’appuyer sur des tests diélectriques, de tenue 
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